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Verwendete Abkürzungen und Symbole 
Abkürzungen 
 
AAS   Atomabsorptionsspektrometrie 
Abk.   Abkürzung 
AES   Augerelektronenspektroskopie 
ALD   Atomic Layer Deposition (Atomare Schichtabscheidung) 
at.%   Atomprozent 
AZ   Ausgangszustand 
cps   counts per second (Impulse pro Sekunde) 
CVD   Chemical Vapor Deposition (Chemische Dampfphasenabscheidung) 
EDXS Energy Dispersive X-ray Spectroscopy (Energiedispersive Röntgen-
spektroskopie) 
EELS Electron Energy Loss Spectroscopy (Elektronenenergieverlustspektros-
kopie) 
Fa.   Firma 
FIB   Focused Ion Beam (fokussierter Ionenstrahl) 
GA-XRD Glancing Angle X-Ray Diffraction (Röntgenbeugung bei streifendem 
Einfallswinkel) 
GDOES Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy (Optische Glimmentla-
dungsspektroskopie) 
GF-AAS  Graphitrohr-Atomabsorptionsspektrometrie 
hdp   hexagonal dichtest gepackt 
HV   Hochvakuum 
IFW   Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung 
JCPDS-ICDD Joint  Committee on Powder Diffraction Standards - International 
Centre for Diffraction Data 
kfz   kubisch flächenzentriert 
krz   kubisch raumzentriert 
LA   Linienanalyse 
Me   hochschmelzendes Metall 
m. r. d.   multiple of random distribution (Vielfaches der regellosen Verteilung) 
n. b.   nicht beobachtet 
ODF   Orientation Distribution Function (Orientierungsverteilungsfunktion) 
PDF   Powder Diffraction File 
PECVD Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition (Plasma-unterstützte 
chemische Dampfphasenabscheidung) 
ppm   parts per million (10-6) 
PVD   Physical Vapor Deposition (Physikalische Dampfphasenabscheidung) 
RBS Rutherford Backscattering Spectrometry (Rutherford-Rückstreuspektro-
metrie 
rd   random (regellos orientiert) 
REM   Rasterelektronenmikroskopie 
RIE   Reactive Ion Etching (Reaktives Ionenätzen) 
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RSA   Röntgenographische Spannungsanalyse 
SIA   Semiconductor Industry Association 
SIMS   Sekundärionenmassenspektroskopie 
TEM   Transmissionselektronenmikroskopie 
TEOS   Tetraethylorthosilikat 
UHV   Ultrahochvakuum 
v.%   Volumenprozent 
vgl.   vergleiche 
w. E.   willkürliche Einheit 
XPS X-ray Photoelectron Spectroscopy (Röntgenangeregte Photoelektronen-
spektroskopie) 
XRD   X-Ray Diffraction (Röntgenbeugung) 




Im Fall von physikalischen Größen ist nach deren Beschreibung die jeweilige Einheit bzw. 
Dimension in Klammern angegeben. 
 
a   Gitterparameter [m] 
a   Sprungweite eines Atoms [m] 
aA   Aktivität der Komponente A [1] 
A   Anisotropiefaktor [1] 
AI   Fremdatom A auf Zwischengitterplatz I 
AS   Fremdatom A auf regulärem Gitterplatz 
b   gerätebedingte Halbwertsbreite eines Bragg-Reflexes [rad] 
B   experimentell beobachtete Halbwertsbreite eines Bragg-Reflexes [rad] 
c   Gitterparameter [m] 
c   Teilchendichte einer bestimmten Spezies (ohne deren Angabe) [m-3] 
c   Gesamtteilchendichte bzw. Konzentration [m-3] 
c’ Teilchendichte einer bestimmten Spezies (ohne deren Angabe) inner-
halb einer Korngrenze [m-3] 
c  mittlere Teilchendichte einer bestimmten Spezies (ohne deren Angabe) 
[m-3] 
cA   Teilchendichte bzw. Konzentration der Komponente A [m-3] 
C   elektrische Kapazität [F] 
C11, C12, C44  elastische Konstanten [Pa] 
d   Korngröße, Korndurchmesser [m] 
d0   Netzebenenabstand im spannungsfreien Zustand [m] 
di   Korndurchmesser in der Schichtebene [m] 
dKW0, dKW1  Korndurchmesser vor und nach dem Kornwachstum [m] 
dϕ,ψ Netzebenenabstand im Azimut ϕ unter dem Distanzwinkel ψ gegenüber 
der Probenoberflächennormale [m] 
D   Volumen- bzw. Gitterdiffusionskoeffizient [m2 s-1] 
D’   Korngrenzendiffusionskoeffizient [m2 s-1] 
D’’   Versetzungsdiffusionskoeffizient [m2 s-1] 
D    Interdiffusionskoeffizient [m2 s-1] 
D0   Präexponentialfaktor für Volumen- bzw. Gitterdiffusion [m2 s-1] 
D’0   Präexponentialfaktor für Korngrenzendiffusion [m2 s-1] 
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DA   Komponentendiffusionskoeffizient [m2 s-1] 
DA*   Isotopendiffusionskoeffizient [m2 s-1] 
DA, DB   individuelle Diffusionskoeffizienten der Komponenten A, B [m2 s-1] 
Deff effektiver Diffusionskoeffizient bei Korngrenzendiffusion nach Typ A 
[m2 s-1] 
E   elektrische Feldstärke [V m-1] 
E0 kinetische Energie von Primärelektronen (AES), Primärionen (SIMS) 
bzw. Ar+-Ionen [J] 
Ef    isotroper Elastizitätsmodul einer Schicht [Pa] 
Eε,hkl Verzerrungsenergiedichte für ein Korn mit parallel zur Schichtoberflä-
che liegender Netzebene (hkl) [J m-3] 
εE    mittlere Verzerrungsenergiedichte [J m-3] 
f   Frequenz [Hz] 
f   Korrelationsfaktor [1] 
fabsorb(ψ) Korrekturfaktor zur Berücksichtigung der unterschiedlichen Absorption 
bei Aufnahme eines Polfigurenschnitts [1] 
fdefoc(ψ) Korrekturfaktor zur Berücksichtigung der geometrischen Defokussie-
rung bei Aufnahme eines Polfigurenschnitts [1] 
F   Triebkraft [N] 
Fch   chemische Triebkraft [N] 
Fε Beitrag zum Kornwachstum auf Grund der Minimierung der 
Verzerrungsenergie [m-1] 
g   Volumenanteil an Korngrenzen [1] 
hf   Schichtdicke [m] 
hs   Substratdicke [m] 
hkl   Indizes eines Bragg-Reflexes (Laue-Indizes) 
(hkl)   Indizes einer einzelnen Netzebene (Miller-Indizes) 
{hkl}   Indizes aller symmetrisch äquivalenten Netzebenen 
I   Eigenzwischengitteratom 
I   Stromstärke [A] 
I(2θ, ψ) abgebeugte Intensität (in Abhängigkeit vom Beugungswinkel 2θ und 
vom Distanzwinkel ψ ) [cps] 
Ihkl,c(ψ)  korrigierte Intensitätsverteilung eines Polfigurenschnitts [cps] 
Ihkl,o(ψ)  gemessene Intensitätsverteilung eines Polfigurenschnitts [cps] 
Ihkl,o,∞(ψ) gemessene Intensitätsverteilung eines Polfigurenschnitts für eine unend-
lich dicke, regellos orientierte Probe [cps] 
JA   Teilchenstromdichte der Komponente A [m-2s-1] 
k   thermische Leitfähigkeit [W
 
K-1m-1] 
kB   Boltzmann-Konstante (kB = 1.380658*10-23 J K-1) 
K   Konstante in der Scherrer-Formel [1] 
l   mittlere Diffusionslänge [m] 
L   Leerstelle 
m/∆m   Massenauflösung (SIMS) [1] 
m    mittlere Korngrenzenmobilität [m2s kg-1] 
0m    temperaturunabhängige Konstante [m2s kg-1] 
M   Gesamtmenge der diffundierenden Spezies [m-2] 
M    mittlerer Biaxialmodul [Pa] 
Mhkl   Biaxialmodul (richtungsabhängig) [Pa] 
n   Defektanteil [1] 
nA, nB   Stoffmengenanteil der Komponenten A bzw. B [1] 
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nL   Leerstellenanteil [1] 
p   Arbeitsdruck [Pa] 
p0   Basisdruck bzw. Restgasdruck [Pa] 
P   Leistung [W] 
Phkl(ψ)   {hkl}-Poldichte [m. r. d.] 
PS   Substratleistung [W] 
PT   Targetleistung [W] 
Q   Aktivierungsenergie für Volumendiffusion [J] 
Q’   Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion [J] 
Qgb   Aktivierungsenergie für Korngrenzenbewegung [J] 
r   Kornradius [m] 
r    mittlerer Kornradius [m] 
r
*
   kritischer Keimradius [m] 
r0, r1   Krümmungsradien eines Substrats ohne und mit Schicht [m] 
R   elektrischer Widerstand [Ω] 







  röntgenographische Elastizitätskonstanten [Pa-1] 
S   Löslichkeit [m-3] 
SBarriere   thermische Stabilität einer Barriere 
t   Zeitpunkt, Zeitdauer bzw. Zeitvariable [s] 
T   Temperatur [°C, K] 
Tm   Schmelztemperatur [°C, K] 
T[K]/Tm[K]  homologe Temperatur [1] 
U   Spannung [V] 
Ueff   Effektivwert der Spannung [V] 
vD   Driftgeschwindigkeit [m s-1] 
vK   Kirkendall-Geschwindigkeit [m s-1] 
vhkl   Volumenanteil der <hkl>-Fasertexturkomponente [%] 
whkl   Streubreite der <hkl>-Fasertexturkomponente [°] 
x   Ortsvariable [m] 
xA   Konzentration der Komponente A [at.%] 
y   Ortsvariable [m] 
 
α   geometrischer Faktor [1] 
αf    linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient einer Schicht [K-1] 
αs    linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient eines Substrats [K-1] 
β   Reflexverbreiterung auf Grund der endlichen Kristallitgröße [rad] 
δ    Korngrenzendicke [m] 
δ(x)   Dirac-Funktion [m-1] 
∆a   Überschussvolumen pro Korngrenzenfläche [m] 
∆E/E   Energieauflösung (AES) [1] 
∆Eε    hklEEE ,: εεε∆ −=  [J m-3] 
∆G   molare freie Reaktionsenthalpie [J mol-1] 
∆fG   molare freie Bildungsenthalpie [J mol-1] 
∆fH0   molare Standardbildungsenthalpie [J mol-1] 
∆H   Aktivierungsenthalpie [J] 
∆S   Aktivierungsentropie [J K-1] 
∆T   Temperaturdifferenz, Temperaturintervall [K] 
∆γ   ∆γ := ∆γi + ∆γf [J m-2] 
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∆γf   hklfff ,: γγγ∆ −=  [J m-2] 
∆γi   khliii ,: γγγ∆ −=  [J m-2] 
∆2θ    Schrittweite im Beugungswinkel 2θ [°] 
∆ψ   Schrittweite im Distanzwinkel ψ [°] 
ε   Biaxialdehnung [1] 
εi,hkl intrinsische Biaxialdehnung eines Korns mit parallel zur 
Schichtoberfläche liegender Netzebene (hkl) [1] 
εϕ,ψ elastizitätstheoretisch bestimmte Dehnung im Azimut ϕ unter dem 
Distanzwinkel ψ gegenüber der Probenoberflächennormale [1] 
G
ψϕε ,  im Azimut ϕ unter dem Distanzwinkel ψ gegenüber der Probenoberflä-
chennormale bestimmte Gitterdehnung [1] 
φ   Gasfluss (in Standard-Kubikzentimeter pro Minute [sccm]) 
Φ   thermodynamischer Faktor [1] 
γA   Aktivitätskoeffizient der Komponente A [1] 
γf   spezifische Oberflächenenergie des Schichtmaterials [J m-2] 
γf,hkl spezifische Oberflächenenergie eines Korns mit parallel zur 
Schichtoberfläche liegender Netzebene (hkl) [J m-2] 
fγ    mittlere spezifische Oberflächenenergie einer Schicht [J m-2] 
γgb   spezifische Korngrenzenenergie [J m-2] 
gbγ    mittlere spezifische Korngrenzenenergie [J m-2] 
γi   spezifische Grenzflächenenergie [J m-2] 
γi,hkl spezifische Energie der Grenzfläche zwischen einem Korn mit parallel 
zur Schichtoberfläche liegender Netzebene (hkl) und dem Substrat [J m-2] 
iγ    mittlere spezifische Energie der Schicht/Substrat-Grenzfläche [J m-2] 
γs   spezifische Oberflächenenergie des (amorphen) Substrats [J m-2] 
Γ Beitrag zum Kornwachstum auf Grund der Minimierung der Oberflä-
chen- und Grenzflächenenergie [m-1] 
ΓS   Sprungfrequenz eines Atoms [Hz] 
ϕ   Azimut- bzw. Drehwinkel [°] 
ϑ    Randwinkel in der Young’schen Randwinkelgleichung [°] 
κ Beitrag zum Kornwachstum auf Grund der Minimierung der 
Korngrenzenenergie [m-1] 
λ   Wellenlänge [m] 
µ   gbmγµ =:  [m2 s-1] 
µl   linearer Schwächungskoeffizient [m-1] 
νf   Poissonkonstante des Schichtmaterials [1] 
θ   Einfallswinkel der Röntgenstrahlung bei XRR-Messungen [°] 
θc   kritischer Winkel für Totalreflexion (Totalreflexionskante) [°] 
2θ   Beugungswinkel [°] 
2θ0   Beugungswinkel im spannungsfreien Zustand [°] 
2θϕ,ψ Beugungswinkel im Azimut ϕ unter dem Distanzwinkel ψ gegenüber 
der Probenoberflächennormale [°] 
ρ   spezifischer elektrischer Widerstand [Ωm] 
ρf   Massedichte einer Schicht [kg m-3] 
σ   (biaxiale) Schichtspannung bzw. Biaxialspannung [Pa] 
σd auf Grund von Materialverdichtung während des Kornwachstums in 
eine Schicht eingebrachte Biaxialspannung [Pa] 
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σi,j gemittelte Komponenten des Spannungstensors bezogen auf das 
Probenkoordinatensystem [Pa] 
σVakuum/Schicht  Oberflächenrauhigkeit [m] 
σSchicht A/Schicht B Rauhigkeit der Schicht A/Schicht B-Grenzfläche [m] 
σSchicht/Substrat  Rauhigkeit der Schicht/Substrat-Grenzfläche [m] 
ω   Einfallswinkel des Röntgenstrahls [°] 
ω   Austauschfrequenz zwischen Atom und Defekt [Hz] 
ωL   Leerstellenaustauschfrequenz [Hz] 





Die technische Entwicklung in den letzten zwei Jahrzehnten ist hauptsächlich durch eine Re-
volution im Bereich der Informations- und Kommunikationstechnologien gekennzeichnet. 
Elektronische Anwendungen haben in nahezu allen Bereichen des menschlichen Lebens Ein-
zug gehalten und deren Verbreitung nimmt mit einer beispiellosen Geschwindigkeit zu. Diese 
Entwicklung ist jedoch erst durch die enormen Fortschritte, die in der Halbleitertechnologie 
erzielt worden sind, möglich geworden. Durch die fortschreitende Verkleinerung der Struk-
turbreiten in der Mikroelektronik kommt es neben der Verringerung der Produktionskosten zu 
einer ständigen Erhöhung der Chipfunktionalität und der Leistungsfähigkeit integrierter 
Schaltungen. 
Die kontinuierliche Miniaturisierung der Transistoren hat eine deutliche Erhöhung der 
Schaltgeschwindigkeit dieser aktiven Bauelemente zur Folge. Damit besteht auch die prinzi-
pielle Möglichkeit, die Taktrate für die Signalübertragung zwischen den einzelnen Kompo-
nenten signifikant zu erhöhen. Für die Kontaktierung der in Mikroprozessoren integrierten 
Transistoren, von denen sich heutzutage über 100 Millionen auf einem Chip mit einer Größe 
von weniger als 200 mm2 befinden, ist ein komplexes Verdrahtungssystem notwendig. Dieses 
wird in einem dreidimensionalen Netzwerk mit einer ständig wachsenden Anzahl von Metal-
lisierungsebenen, die voneinander jeweils durch dielektrische Zwischenschichten getrennt 
sind, realisiert. Durch eine intelligente Prozessorarchitektur lässt sich somit die bei fort-
schreitender Miniaturisierung in der Mikroelektronik gegenüber der Verzögerungszeit der 
Transistoren für die Signalausbreitung immer bestimmender werdende Verzögerungszeit des 
Metallisierungssystems deutlich verringern. Durch den Einsatz eines Leitbahnmaterials mit 
geringem spezifischen elektrischen Widerstand und der Anwendung von Materialien mit sehr 
kleiner Dielektrizitätszahl kann eine weitere Reduzierung der sogenannten RC-Verzögerung 
(R ... elektrischer Widerstand, C ... elektrische Kapazität) erfolgen. 
Neben seinem geringen spezifischen elektrischen Widerstand (ρCu = 1.673 µΩcm bei 
T = 20 °C [1]) und der damit verbundenen Vergrößerung der Signalausbreitungsgeschwindig-
keit [2] weist Kupfer (Cu) zusätzliche Vorteile für eine Anwendung in der Mikroelektronik 
auf. Es besitzt eine hohe thermische Leitfähigkeit (kCu = 4.01 WK-1cm-1 bei T = 27 °C) [3]), 
die ein übermäßiges Ansteigen der Temperatur im stromdurchflossenen Zustand verhindert. 
Der relativ hohe Schmelzpunkt von Tm,Cu = 1083 °C [1] bewirkt, dass im Vergleich zum frü-
her verwendeten Leitbahnmaterial Aluminium (Al) der Einfluss von diffusionskontrollierten 
Schädigungsmechanismen bei derselben Einsatztemperatur reduziert werden kann. Im Spe-
ziellen wird ein deutlich verbessertes Elektromigrationsverhalten beobachtet [4, 5]. Der Ein-
satz von Kupfer in der Mikroelektronik bereitet aber auch ernstzunehmende Probleme. Da 
sich bei Auslagerung an trockener Luft keine schützende Oxidschicht ausbildet [6], muss die 
Cu-Oberfläche mit einer Passivierung versehen werden, um schädigende Umwelteinflüsse zu-
rückzuhalten. Besonders nachteilig wirkt sich allerdings die schnelle Diffusion von Cu-Ato-
men ins Silizium (Si) bzw. ins Siliziumdioxid (SiO2) aus, die zu einer drastischen Verände-
rung der elektrischen Eigenschaften und damit schließlich zur Zerstörung und zum Ausfall 
der mikroelektronischen Bauelemente führt [7]. 
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Um die schädliche Diffusion von Kupfer in die aktiven Transistorbereiche sowie in die 
isolierenden Dielektrikumschichten zwischen den einzelnen Metallisierungsebenen zu verhin-
dern, ist der Einsatz von wirkungsvollen Diffusionsbarrieren unabdingbar. Dabei sollte die 
Diffusionsbarriere B, die sich zwischen der Metallisierungsschicht M und dem Substrat S 
befindet, den folgenden Anforderungen genügen [8, 9, 10]: 
 
• möglichst defektfreie Mikrostruktur von B sowie Stabilität dieser Mikrostruktur 
unter Temperaturbelastung, 
• geringe Komponentendiffusionskoeffizienten von M in B sowie der Bestandteile 
von S in B, 
• hohe chemische Stabilität zwischen M und B sowie zwischen S und B, 
• hohe elektrische Leitfähigkeit von B, 
• hohe thermische Leitfähigkeit von B, 
• gute Adhäsion von M auf B sowie von S auf B (speziell unter Temperaturbelas-
tung), 
• gute mechanische Eigenschaften von B (hohe Steifigkeit und Risszähigkeit, ge-
ringe Schichtspannungen), 
• homogene Abscheidung von B bzgl. Schichtdicke und Schichtgefüge, 
• hohe chemische Stabilität von B gegenüber fertigungsspezifischen Belastungen. 
 
Auf Grund der kontinuierlichen Reduzierung der Strukturbreiten in der Mikroelektronik 
muss auch die Dicke der Barriereschichten permanent verkleinert werden, damit es trotz der 
Einführung des elektrisch leitfähigeren Kupfers als Metallisierungsmaterial nicht zu einem 
drastischen Anstieg des Leitbahnwiderstandes kommt. Entsprechend der SIA-Richtlinien aus 
dem Jahr 2003 [11] soll die Barrieredicke ab 2004 (90-nm-Technologie) 10 nm und im Jahr 
2016 (22-nm-Technologie) 2.5 nm betragen. Dies verdeutlicht die Anstrengungen, die unter-
nommen werden müssen, um thermisch stabile, ultradünne Diffusionsbarrieren zu finden, 
welche vor allem strukturkonform und mit einer defektfreien Mikrostruktur abzuscheiden 
sind. Um die Entwicklung derartiger Diffusionsbarrieren zu unterstützen, wurde vom Bun-
desministerium für Bildung und Forschung das Verbundprojekt „Herstellung und Charakteri-
sierung ultradünner nanostrukturierter Diffusionsbarrieren auf Tantal- und Wolfram-Basis für 
Metallisierungen in der < 0.15-µm-Technologie“ zwischen den Kooperationspartnern AMD 
Saxony, dem Institut für Halbleiter- und Mikrosystemtechnik der Technischen Universität 
Dresden, dem Zentrum für Mikrotechnologien der Technischen Universität Chemnitz und 
dem Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden gestartet. Die in dieser 
Arbeit vorgestellten Ergebnisse wurden im Rahmen dieses Projekts erzielt. 
 
1.2 Literaturüberblick 
1.2.1 Diffusion in Dünnschichtproben und Kompaktmaterialien 
1.2.1.1 Das 1. Ficksche Gesetz 
 
Sei cA(x,t) die Konzentrationsverteilung von A-Atomen in einer binären AB-Legierung ent-
lang der x-Achse zum Zeitpunkt t. Dann setzt sich gemäß dem 1. Fickschen Gesetz die Teil-
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Der erste Term in Gleichung 1-1 korreliert mit der Stromdichte, die durch die Brownsche 
Bewegung der Atome hervorgerufen wird. In diesem Fall sind Sprünge von A-Atomen zwi-
schen zwei benachbarten Netzebenen in die positive und in die negative x-Richtung gleich-
wahrscheinlich und eine messbare Stromdichte entsteht nur auf Grund einer unterschiedlichen 
Belegungsdichte dieser Netzebenen mit Atomen. Der Diffusionsstrom ist proportional zum 
Konzentrationsgradient ∂cA/∂x, jedoch entgegengesetzt zu ihm gerichtet. Für den Komponen-
tendiffusionskoeffizient DA gilt: 
 
 
2aD SA Γα= ,          1-2 
 
wobei ΓS und a die Sprungfrequenz bzw. die Sprungweite der Atome bezeichnen und α ein 
geometrischer Faktor ist [12]. Der zweite Term in Gleichung 1-1 wird als Driftterm bezeich-
net und hat seine Ursache in der Existenz einer Triebkraft F, mit welcher sich die mittlere 





AD =           1-3 
 
ergibt [12]. In der sogenannten Nernst-Einstein-Gleichung 1-3 bezeichnen kB die Boltzmann-
Konstante und T die Temperatur. Neben äußeren Kräften, die z. B. durch einen Gradienten im 
elektrischen Potenzial, einen Spannungsgradienten oder einen Temperaturgradienten verur-
sacht sein können, führt beim Vorliegen einer regulären Lösung auch ein Gradient im Aktivi-
tätskoeffizienten zu einem endlichen Driftterm. In diesem Fall sind auf Grund der zu beach-
tenden paarweisen Wechselwirkung nächster Nachbarn Sprünge von Atomen zwischen zwei 
benachbarten Netzebenen in die positive und in die negative x-Richtung nicht mehr notwen-
digerweise gleichwahrscheinlich. Mit dem Aktivitätskoeffizienten γA der Komponente A, der 
sich seinerseits als Quotient aus der Aktivität aA und dem Stoffmengenanteil nA darstellen 







.         1-4 
 
Einsetzen von Gleichung 1-4 in Gleichung 1-3 und weiter in Gleichung 1-1 führt schließlich 

































ln1 .    1-5 
 
Hierbei werden Φ als thermodynamischer Faktor und DA als individueller Diffusionskoeffi-
zient bezeichnet. 
 
1.2.1.2 Volumendiffusion – Das 2. Ficksche Gesetz 
 
Im nichtstationären eindimensionalen Fall nimmt die Kontinuitätsgleichung für Teilchen, die 
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 14





















.         1-7 
 
Für chemisch homogene Systeme ist die Diffusionskonstante unabhängig von der Konzentra-
















.         1-8 
 
Die sogenannte Dünnschichtlösung von Gleichung 1-8 ergibt sich mit den Randbedin-





















,       1-9 
 
wobei M die Gesamtmenge der diffundierenden Spezies pro Einheitsfläche zur Zeit t = 0 cha-
rakterisiert [13]. Diese Lösung wird sehr häufig für die Auswertung von 
Diffusionsexperimenten genutzt. Sie ist jedoch nur gültig, falls die Dicke der Schicht, die auf 
die Oberfläche der einseitig unbegrenzten Probe aufgebracht wird, viel kleiner ist als die Dif-
fusionslänge 2(DAt)½. 
 
Werden zwei im Ausgangszustand homogene, jedoch verschiedene Materialien A und B 
an der Schweißebene in Kontakt gebracht, so muss Gleichung 1-7 für die Auswertung des 
Diffusionsprozesses herangezogen werden [14]. Im Darkenschen Grenzfall genügt der soge-





B DnDnD += .         1-10 
 
Falls die individuellen Diffusionskoeffizienten DA und DB verschieden voneinander sind, so 
wird nach dem Diffusionsexperiment zusätzliches Material auf der Seite der langsamer dif-
fundierenden Komponente – gemessen von der Schweißebene aus – angehäuft. Auf der ande-
ren Seite entstehen durch den bevorzugten Abfluss der schnelleren Komponente Leerstellen 
über die Gleichgewichtskonzentration hinaus. Diese vereinigen sich zu Poren und das Mate-
rial schrumpft. Wird die Probe von außen festgehalten, dann bewegen sich die Markierungen 
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Mit der Kenntnis des InterdiffusionskoeffizientenD und der Kirkendall-Geschwindigkeit vK, 
die aus einem Diffusionsexperiment bestimmt werden können, ergeben sich mit den Glei-
chungen 1-10 und 1-11 die individuellen Diffusionskoeffizienten DA und DB. Der Interdiffu-






























cD .     1-12 
 
1.2.1.3 Diffusion entlang von Korngrenzen 
 
Zur mathematischen Beschreibung der Korngrenzendiffusion wird angenommen, dass sich 
die Korngrenze durch eine homogene Scheibe der Dicke δ darstellen lässt. Dabei ist der zuge-
ordnete Diffusionskoeffizient D’ im Vergleich zu dem entsprechenden Wert D für die Volu-
mendiffusion in den beiden benachbarten Körnern deutlich erhöht. (Zur Vereinfachung erfolgt 
die Bezeichnung der Diffusionskoeffizienten ohne die Angabe der diffundierenden Spezies.) 
Nach Harrison [15] werden in Abhängigkeit von der Zeit der Wärmebehandlung und der 
Korngröße d prinzipiell drei verschiedene Diffusionsregimes unterschieden (Abbildung 1-1): 
 
 
Abbildung 1-1. Diffusionsregimes für die Korngrenzendiffusion (nach Beke et al. [16]). 
 
1) Typ-C-Kinetik: Sie beschreibt den Grenzfall, wenn die charakteristische Länge für die Vo-
lumendiffusion (Dt)½ im Vergleich zur Korngrenzendicke δ vernachlässigbar klein ist 
((Dt)½ << δ). In diesem Fall beschränkt sich die Diffusion nur auf die Korngrenzen. Die Be-
stimmung von D’ ist über die Aufnahme von Konzentrationsprofilen möglich. Bei Methoden, 
wo die absolute Konzentration ermittelt wird, ist allerdings die Kenntnis des Volumenanteils 
der Korngrenzen g ≈ δ/d notwendig. 
 
2) Typ-A-Kinetik: Da (Dt)½ >> d ist, überlappen in diesem Fall die Diffusionsfelder, die sich 
um jede Korngrenze herum in den Kristallit hinein ausbilden. Der Diffusionsprozess kann 
durch einen effektiven Diffusionskoeffizienten Deff gemäß der Hartschen Gleichung 
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 DggDDeff )1(' −+=          1-13 
 
beschrieben werden [17]. Zur Bestimmung von Deff sind die gleichen Methoden wie für die 
Ermittlung von Volumendiffusionskoeffizienten anwendbar. 
 
3) Typ-B-Kinetik: Dieser Fall tritt im Allgemeinen im Experiment auf. Unter der Annahme 
einer genügend kleinen Dicke δ (damit ist c’ annähernd konstant entlang δ), D’ >> D1, D2 (D1 
und D2 sind die Volumendiffusionskoeffizienten in den Körnern der beiden benachbarten 
Phasen) und einem kontinuierlichen Diffusionsstrom an der Grenzfläche zwischen Korn und 

































































































.      1-14 
 
Dabei werden der allgemeine Fall D1 ≠ D2 mit Phasengrenzendiffusion und der spezielle Fall 
D1 = D2 = D mit Korngrenzendiffusion bezeichnet. Die Lösung der Gleichungen 1-14 erfolgt 
unter geeigneten Anfangs- und Randbedingungen, die für den Fall einer konstanten Oberflä-












.          1-15 
 
Zusätzlich muss eine Anpassungsbedingung an der Grenzfläche [c(±δ/2,y,t) = f(c’)] eingehal-
ten werden. Im Fall der Selbstdiffusion vereinfacht sich diese zu c = c’. Während Whipple die 
exakte Lösung der für Korngrenzendiffusion (D1 = D2 = D) leicht zu modifizierenden Glei-
chungen 1-14 unter den obigen Bedingungen 1-15 angab [19], wurde das Diffusionsproblem 
unter der Bedingung einer anfänglich sehr dünnen Oberflächenschicht von Suzuoka gelöst 
[20, 21]. 
 
1.2.1.4 Diffusion entlang von Versetzungen 
 
Das mathematische Modell zur Beschreibung der Diffusion entlang von Versetzungen kann in 
analoger Weise zu dem der Korngrenzendiffusion aufgestellt werden. Der einzige Unterschied 
besteht darin, dass die Versetzungen als homogene Zylinder mit einem bestimmten Radius zu 
betrachten sind [22]. Dementsprechend ergeben sich drei verschiedene Diffusionsregimes. 
Während für den Typ C der Koeffizient D’’ für die Diffusion entlang der Versetzungen direkt 
ermittelt werden kann, ist bei Vorliegen von Typ A das Hart-Modell (entsprechend Gleichung 
1-13) anzuwenden. Die exakte Lösung für das Diffusionsproblem bei Vorliegen von Typ B ist 
ähnlich kompliziert wie für die Korngrenzendiffusion. Während sich in letzterem Fall lnc 
linear mit y6/5 verändert [19, 20, 21], ergibt das Auftragen von lnc über y im Fall der Diffu-
 17
sion entlang von Versetzungen eine Gerade, aus deren Anstieg der Diffusionskoeffizient D’’ 
bestimmt werden kann [22]. Dabei istc(y0) die in der zur Oberfläche parallelen Ebene bei 
y = y0 lateral gemittelte Konzentration. 
 
1.2.1.5 Atomare Mechanismen der Diffusion 
 
Bei gegebener Temperatur und gegebenem Druck hängt der Diffusionskoeffizient für ver-
schiedene Atome stark von den atomaren Mechanismen ab, die die Diffusion bestimmen. Im 




Abbildung 1-2. Atomare Diffusionsmechanismen: (a) direkter Zwischengittermechanismus, (b) indirekter 
Zwischengittermechanismus, (c) direkter Austausch und Ringaustauschmechanismus, (d) Leerstellenmechanis-
mus, (e) Frank-Turnbull-Mechanismus, (f) Kick-out-Mechanismus (nach Beke [16]). 
 
Direkter Zwischengittermechanismus: 
Beim direkten Zwischengittermechanismus sind die aufeinanderfolgenden Sprünge des be-
trachteten Fremdatoms unkorreliert (Abbildung 1-2 (a)). Da bei dieser Bewegung keine 
intrinsischen Punktdefekte wie Leerstellen oder Eigenzwischengitteratome einbezogen wer-
den, ist die Diffusion gewöhnlich viel schneller als die von Fremdatomen auf regulären Plät-
zen des Wirtsgitters. Der betrachtete Diffusionsmechanismus ist typisch für Atome, deren 
Größe deutlich geringer ist als die der Atome des Wirtskristalls. Er wird beispielsweise bei 
der Diffusion von H-, C-, N- oder O-Atomen in Metallen beobachtet.   
 
Leerstellenmechanismus: 
Bei diesem Mechanismus erfolgt die Diffusion eines markierten Atoms über freie Gitterplätze 
durch Sprünge in eine benachbarte Leerstelle (Abbildung 1-2 (d)). Dieser Prozess kann so-
wohl als Bewegung des Atoms als auch als Bewegung der Leerstelle aufgefasst werden. Wäh-
rend letztere unkorreliert ist, erfolgen die Sprünge des Atoms korreliert. In diesem Fall kann 
die Sprungfrequenz ΓS als Produkt des Leerstellenanteils nL, der Austauschfrequenz ωL von 
Atom und Leerstelle und dem Korrelationsfaktor f dargestellt werden, so dass nach Gleichung 




fanD LLA ωα= .         1-16 
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Im Fall der Diffusion von Fremdatomen kann deren Wechselwirkung mit der Leerstelle so-




Beim indirekten Zwischengittermechanismus ersetzt das markierte Eigenzwischengitteratom 
ein benachbartes Atom des Wirtsgitters bzw. ein Fremdatom, welches sich auf einem regulä-
ren Platz des Wirtsgitters befindet. Dieses wandert dabei vorübergehend auf einen Zwischen-
gitterplatz, um im Anschluss wieder einen regulären Gitterplatz unter Bildung eines Eigen-
zwischengitteratoms zu besetzen (Abbildung 1-2 (b)). Im Silizium dominiert dieser Mechanis-
mus die Selbstdiffusion. 
 
Frank-Turnbull- und Kick-out-Mechanismus: 
Fremdatome A, die sich auf Zwischengitterplätzen (AI) bzw. auf regulären Gitterplätzen (AS) 
befinden, können sich über die zwei in Abbildung 1-2 (e) und (f) dargestellten Prozesse bewe-
gen. Dabei diffundieren die eingelagerten Atome zunächst über Zwischengitterplätze, um im 
Anschluss auf reguläre Gitterplätze zu wechseln. Der Unterschied zwischen den beiden Me-
chanismen liegt im Typ der intrinsischen Punktdefekte, die den Austausch vermitteln. Wäh-
rend beim Frank-Turnbull-Mechanismus Leerstellen L gemäß: 
 
SI ALA ↔+           1-17 
 
für den Wechsel verantwortlich sind, wird er im Fall des Kick-out-Mechanismus durch Ei-
genzwischengitteratome I gemäß: 
 




Direkter Austausch und Ringaustauschmechanismus: 
Die direkte Diffusion von Wirtsatomen bzw. von Fremdatomen, welche sich auf regulären 
Gitterplätzen befinden, bezieht den Austausch von zwei benachbarten Atomen oder einen 
Ring von Atomen ein (Abbildung 1-2 (c)). Bislang existiert keine experimentelle Bestätigung 
für die Existenz dieses Diffusionsmechanismus, da er im Vergleich zu den anderen energe-
tisch ungünstiger ist. 
 
1.2.1.6 Temperaturabhängigkeit der Diffusion 
 
Entsprechend Gleichung 1-16 wird die Temperaturabhängigkeit von D durch den Defektanteil 
n, die Austauschfrequenz ω von Atom und Defekt sowie den Korrelationsfaktor f bestimmt. 
Da sowohl die Defekterzeugung als auch der Austausch zwischen Atom und Defekt als ther-






























expexp ,       1-19 
 
wobei ∆Sq und ∆Hq die Aktivierungsentropie bzw. die Aktivierungsenthalpie des jeweiligen 
Prozesses bezeichnen. Somit zeigt der Diffusionskoeffizient D im Fall eines temperaturunab-
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mit dem Präexponentialfaktor D0 und der Aktivierungsenergie Q. Letztere setzt sich z. B. bei 
der Diffusion nach dem Leerstellenmechanismus als Summe aus der Bildungs- und der Wan-
derungsenthalpie der Leerstellen zusammen.  
 
1.2.1.7 Diffusionshierarchie   
 
In dünnen metallischen Schichten und Volumenproben gibt es prinzipiell drei Arten von De-
fekten, die – in Abhängigkeit von den thermischen Bedingungen – zur Diffusion beitragen 
können, nämlich Punktdefekte, Versetzungen und Korngrenzen. Die beiden letztgenannten 
Defekte enthalten ihrerseits Leerstellen und Zwischengitteratome. Folglich sind Atom-Leer-
stelle-Wechselwirkungen sowie die direkte Wanderung von Zwischengitteratomen die wich-
tigsten Teilprozesse, über die die Diffusion erfolgt (vgl. Kapitel 1.2.1.5). Die Bildung und 
Wanderung von Punktdefekten im Kristallgitter bzw. entlang von Versetzungen und Korn-
grenzen unterscheiden sich jedoch drastisch voneinander. Dies resultiert in einer Hierarchie 
der Diffusionsraten, die erstmals von Gjostein [23] vorgeschlagen wurde (Abbildung 1-3). 
 
 
Abbildung 1-3. Schematische Darstellung der Größenordnung verschiedener Diffusionskoeffizienten D in 
Abhängigkeit von der reziproken homologen Temperatur Tm/T (nach Beke [16]). 
 
Aus den unterschiedlichen Anstiegen der Geraden in der Arrhenius-Darstellung von 
Abbildung 1-3 ist ersichtlich, dass sich die Aktivierungsenergien für die einzelnen Diffusions-
prozesse deutlich voneinander unterscheiden. Sie ist am größten für die Volumendiffusion 
und am geringsten für die Oberflächendiffusion. Nach Gjostein [23] gibt es direkte lineare 
Zusammenhänge zwischen der Aktivierungsenergie eines bestimmten Diffusionsprozesses 
und der Schmelztemperatur des metallischen Festkörpers, in dem die Diffusion stattfindet. Im 
Speziellen gelten für die Volumendiffusion und die Korngrenzendiffusion die Beziehungen 
Q [cal/mol] = 34 Tm [K] bzw. Q’ [cal/mol] = 20 Tm [K].   
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1.2.2 Diffusion von Kupfer in Silizium und in dielektrischen 
Materialien 
 
Als eines der größten Probleme für den Einsatz von Kupfer als Metallisierungsmaterial in der 
Halbleitertechnologie hat sich seine schnelle Diffusion im Silizium sowie in den meisten 
Dielektrika herausgestellt. Im Si-Einkristall erfolgt die Diffusion von Cu-Atomen hauptsäch-
lich über Zwischengitterplätze. Im Temperaturbereich 0 °C < T < 900 °C lässt sie sich durch 
die Parameter D0,Cu/Si = 3.0*10-4 cm2s-1 und QCu/Si = 0.18 eV charakterisieren [24]. Kupfer, 
welches sich auf Zwischengitterplätzen befindet, wirkt als einwertiger Donator [25]. Ist Kup-
fer dagegen substitutionell an Leerstellen im Si-Einkristall gebunden, so wirkt es als dreiwer-
tiger Akzeptor [25, 26]. Das Verhältnis der substitutionellen zur interstitiellen Löslichkeit 
wird dabei mit etwa 10-4 angegeben [25, 27]. Bei der Bildung von Kupfer-Akzeptor-Paaren 
kommt es auf Grund der Coulomb-Wechselwirkung zwischen unterschiedlich geladenen Io-
nen zu einer kovalenten Bindung von Kupfer an die verschiedenen Dotierelemente, wie z. B. 
Al, In, Ga, B [28], was gerade im Fall von Bor zu einer vollständigen Akzeptorpassivierung 
führen kann [29]. Während die Löslichkeit von Kupfer im Silizium bei T = 1000 °C einen 
Wert von etwa SCu/Si = 1018 cm-3 annimmt, ergibt die Extrapolation zu T = 25 °C einen Wert 
von SCu/Si < 1 cm-3 [27]. Daher kommt es beim Abkühlen eines Kupfer enthaltenden Si-
Einkristalls zur Ausbildung von Defekten, die sich den folgenden fünf Gruppen zuordnen 
lassen: (i) Bildung von Punktdefekten und daraus bestehenden Komplexen im Inneren des 
Siliziums, (ii) Bildung von Kupfersilizidausscheidungen im Inneren des Siliziums, (iii) Deko-
ration von existierenden ausgedehnten Defekten im Si-Gitter, wie z. B. Versetzungen oder 
Korngrenzen, (iv) Diffusion von Cu-Atomen an die Si-Oberfläche und (v) Segregation von 
Kupfer in p+-dotierten Gebieten [7]. Im Fall von Cu-Schichten, die direkt auf eine Si-Scheibe 
abgeschieden wurden, setzt bereits bei T ≈ 200 °C die Bildung von Cu3Si ein [30, 31]. Bei 
dieser transportkontrollierten Reaktion ist Kupfer die diffundierende Spezies [32, 33]. Ob-
wohl die Kristallstruktur von Cu3Si noch nicht eindeutig geklärt worden ist [34, 35], gibt es 
ausführliche Untersuchungen zum Wachstumsverhalten dieses Kupfersilizids, das sich unter 
Volumenzunahme bildet [36, 37, 38]. Durch die Anwesenheit von Cu3Si wird selbst bei 
Raumtemperatur die Oxidation von Silizium katalysiert [39, 40, 41]. 
Kupfer diffundiert nicht nur schnell im Silizium, sondern ebenfalls in den meisten für die 
Mikroelektronik relevanten dielektrischen Materialen. Während für eine Cu-Schicht, welche 
auf thermischem Oxid abgeschieden und in reiner Ar-Atmosphäre wärmebehandelt wurde, 
signifikante thermische Diffusion bereits bei T = 400 °C auftritt [42], findet diese bei Tempe-
rung in einer Ar-3 v.% H2-Atmosphäre erst für Temperaturen T > 400 °C statt [43]. Ein 
geringfügiger Anteil von Sauerstoff in der Temperatmosphäre scheint demnach die Cu-Diffu-
sion zu beschleunigen [44]. Gegenüber thermischem Oxid ist die Cu-Diffusion in mittels 
CVD abgeschiedenen Siliziumnitridschichten verringert [45]. Letztere vermögen allerdings 
eine größere Menge von Cu-Atomen zu lösen [45]. Unter dem Einfluss eines elektrischen 
Feldes ist die Diffusion von Kupfer im Dielektrikum deutlich stärker [46]. Dabei zeigen 
Siliziumnitridschichten eine höhere thermische Stabilität als Siliziumoxidschichten [47, 48]. 
Während Raghavan et al. [49] für die Drift von Cu-Ionen in thermischem Oxid unter dem 
Einfluss eines elektrischen Feldes mit der Feldstärke E = 4 MVcm-1 eine Aktivierungsenergie 
von QCu/SiO2 = 1.2 eV angeben, kann sie nach Shacham-Diamand et al. [50] im Temperaturbe-
reich 150 °C < T < 300 °C bei E = 1 MVcm-1 durch die Parameter D0,Cu/SiO2 = 2.5*10-8 cm2s-1 
und QCu/SiO2 = 0.93 eV charakterisiert werden. Eine geringe Löslichkeit von Kupfer in Sili-
zium und SiO2 verbunden mit einer hohen Beweglichkeit in beiden Materialien kann bei 
Temperaturen T > 900 °C zur Ausscheidung kupferreicher Silizide an der Si/SiO2-Grenzflä-
che führen [51]. Es sei erwähnt, dass der edle Charakter von Kupfer in einer geringen Trieb-
kraft zur Reaktion mit Adsorbatschichten und/oder dem SiO2-Substrat selbst resultiert, was 
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eine äußerst schlechte Haftfestigkeit zur Folge hat [52]. Diese kann nur durch Einbringen von 
Schichten, die sowohl SiO2 besser reduzieren können als auch mit Kupfer wechselwirken, 
verbessert werden. 
 
1.2.3 Diffusionsbarrieren in der Kupfer-Metallisierung 
1.2.3.1 Klassifizierung und untersuchte Materialsysteme 
 
Zur Unterbindung der Diffusion von Cu-Atomen aus dem Leitbahnbereich in das Zwischen-
ebenendielektrikum werden Diffusionsbarrieren eingesetzt. Wie in Kapitel 1.1 gezeigt, müs-
sen diese neben einer hohen Stabilität gegenüber Cu-Diffusion auch günstige elektrische, 
thermische, chemische und mechanische Eigenschaften aufweisen. Neben der Entscheidung 
für ein geeignetes Barrierematerial spielt auch die Auswahl des Herstellungsverfahrens eine 
wichtige Rolle. Dieses hat einen großen Einfluss auf die Mikrostruktur der abgeschiedenen 
Barriereschicht und damit auf die Art und Dichte der in ihr eingebauten Defekte, die ihrerseits 
entscheidend das Diffusionsverhalten bestimmen. 
Einkristalline Schichten eines geeigneten Materials sollten demnach die besten Diffusi-
onsbarrieren darstellen. Schwierigkeiten bei deren routinemäßiger Abscheidung haben eine 
bisherige Anwendung in der Praxis jedoch verhindert. Ein einkristallines und damit defekt-
freies Schichtwachstum ist jedoch auch mit dem Einsatz prinzipiell geeigneter neuer Verfah-
ren, wie der atomaren Schichtabscheidung (engl. Atomic Layer Deposition (ALD)), auf 
Grund der im gesamten Metallisierungssystem vorkommenden strukturell und chemisch ver-
schiedenen Oberflächen kaum zu realisieren. Im Gegensatz zu einkristallinen Schichten lassen 
sich polykristalline, nanokristalline und amorphe Barrieren in der Regel mit weniger Aufwand 
herstellen. Polykristalline Schichten, deren Mikrostruktur entscheidend von der Material-
klasse sowie den Herstellungsbedingungen abhängt (vgl. Kapitel 1.2.4.2), sollten allerdings 
auf Grund des häufig beobachteten ausgeprägten Stängelwachstums und der damit verbunde-
nen hohen Dichte an Korngrenzen und somit an schnellen Diffusionspfaden als Barriere-
schichten eher ungeeignet sein. Im Fall von nanokristallinen Barrieren, bei denen im Allge-
meinen die Korngröße deutlich geringer ist als die Schichtdicke, verlaufen die Korngrenzen 
nicht mehr nur parallel zur Schichtnormale, wodurch sich die Diffusionspfade verlängern. 
Dieser Vorteil könnte jedoch verloren gehen, wenn die Barrieredicke weiter abnimmt. Der 
Ausweg wären dann Diffusionsbarrieren mit einer amorphen Mikrostruktur, die jedoch auch 
unter dem Einfluss verschiedenartiger Belastungen erhalten bleiben müsste. Im Speziellen 
darf es während durchgeführter Wärmebehandlungen nicht zu Kristallisationserscheinungen 
und damit zur Bildung von Korngrenzen kommen. 
Entsprechend der empirischen Regel, nach der die Aktivierungsenergie für einen Diffusi-
onsvorgang proportional zur Schmelztemperatur des Materials ist, in dem die Diffusion statt-
findet (vgl. Kapitel 1.2.1.7), sollten Barrierematerialien einen hohen Schmelzpunkt Tm auf-
weisen. Im Gegensatz zu niedrigschmelzenden Werkstoffen verringert sich damit bei einer 
gegebenen Temperatur T der Einfluss eines bestimmten Diffusionsprozesses (z. B. der Korn-
grenzendiffusion). Hochschmelzende Metalle mit ihren Schmelzpunkten, die über denen von 
Eisen, Kobalt und Nickel liegen [53], sowie binäre und ternäre Verbindungen, die Atome 
hochschmelzender Metalle enthalten, sind folglich potenzielle Kandidaten für Diffusionsbar-
rieren in der Cu-Metallisierung. Sie finden sich unter den folgenden fünf Materialsystemen 
wieder, die momentan Gegenstand intensiver Forschungsaktivitäten sind: 
 
1) polykristalline hochschmelzende Metalle (Me), wie Cr [54], Ti [55], Mo [56], W 
[57], Ta [58], Nb [59], 
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2) polykristalline oder amorphe Me-Legierungen, wie TiWx [60], NiNbx [61], CuZrx 
[62] 
3) polykristalline oder amorphe Me-Si-Verbindungen, wie MoSix [63], WSix [64], 
TaSix [65], 
4) polykristalline oder amorphe Me-N-, Me-C-, Me-O- und Me-B-Verbindungen, wie 
TiNx [66], MoNx [56], WNx [67], TaNx [68], WCx [69], TaCx [70], MoOx [71], 
TaOx [72], TiB2 [73], 
5) amorphe ternäre Me-Verbindungen, wie TiSixNy [74], MoSixNy [63], WSixNy [75], 
TaSixNy [76], WBxNy [77]. 
 
Das hochschmelzende Metall Tantal sowie seine binären und ternären Verbindungen ha-
ben sich in den bisherigen Studien als besonders effektive Diffusionsbarrieren für die Cu-
Metallisierung herausgestellt. Dies soll im folgenden Kapitel 1.2.3.2 anhand ausgewählter 
Untersuchungsergebnisse zu Struktur, Eigenschaften, thermischer Stabilität und Ausfallme-
chanismen dieser Barrieren aufgezeigt werden. 
 
1.2.3.2 Diffusionsbarrieren auf Ta-Basis 
 
Ta-Diffusionsbarrieren 
Entsprechend der Auflistung in Kapitel 1.1 erfüllt das hochschmelzende Metall Tantal 
(Schmelzpunkt:  Tm = 3020 °C [78]) entscheidende Voraussetzungen für den Einsatz als 
Diffusionsbarriere. Es bildet mit Kupfer keine intermetallischen Verbindungen [78, 79] und 
die Löslichkeiten von Tantal in Kupfer sowie von Kupfer in Tantal sind sehr gering im festen 
Zustand [78]. Die chemische Stabilität der Ta/Si- und der Ta/SiO2-Grenzfläche ist bis zu rela-
tiv hohen Temperaturen gewährleistet. Während Tantal mit Silizium bei T = 625 °C unter 
Bildung von TaSi2 reagiert [80], tritt eine merkliche Reaktion zwischen Tantal und SiO2 erst 
bei T = 1100 °C auf [81]. Tantal besitzt eine gute Haftfestigkeit auf Kupfer [82] aber eine im 
Vergleich zu Tantalnitrid schlechtere Adhäsion auf SiO2 [83]. In dünnen Schichten wurden 
bisher drei Modifikation von Tantal beobachtet: das thermodynamisch stabile kubisch raum-
zentrierte (krz) α-Ta (Raumgruppe: Im3m (229), Gitterparameter (Einkristall): 
a = 5.43010(5) Å [84, 85], spezifischer elektrischer Widerstand (Schicht): ρα-
Ta = 15 ... 50 µΩcm [86]), das thermodynamisch metastabile tetragonale β-Ta (Raumgruppe: 
P421m (113), Gitterparameter (Einkristall): a = 10.211(3) Å, c = 5.3064(10) Å [87], spezifi-
scher elektrischer Widerstand (Schicht): ρβ-Ta = 150 ... 220 µΩcm [86]) und manchmal eine 
kubisch flächenzentrierte (kfz) Phase (spezifischer elektrischer Widerstand der Schichten ver-
gleichbar mit dem von α-Ta) [86]. In Abhängigkeit von den Abscheidungsparametern besteht 
eine Ta-Schicht aus einer bzw. aus einer Mischung dieser drei Phasen [86]. Entsprechend 
Baumann [88] könnte zumindest für dünne Schichten aus α-Ta und/oder β-Ta das unter-
schiedliche Reflexionsverhalten für eine berührungslose qualitative Phasenanalyse verwendet 
werden. Während bei Raumtemperatur üblicherweise metastabiles β-Ta auf Silizium und SiO2 
wächst [80, 89, 90], wird bei erhöhter Substrattemperatur (T > 400 °C) die thermodynamisch 
stabile α-Ta-Phase abgeschieden [91]. Diese wächst auch, wenn Tantal auf eine dünne 
(> 0.3 nm) Nb-Schicht [92] bzw. eine Ti-Schicht [93] aufgebracht wird. Durch Wärmezufuhr 
kann während der Herstellung abgeschiedenes metastabiles β-Ta in die stabile α-Ta-Modifi-
kation umgewandelt werden. Der Temperaturbereich, in dem diese Transformation stattfindet, 
ist entscheidend von den Abscheidungsbedingungen abhängig. Für eine 100 nm dicke Ta-
Schicht mit intrinsischer Druckspannung findet sie abrupt bei einer Temperatur T = 750 °C 
statt und ist mit einem deutlichen Spannungsabbau verbunden [94, 95]. Nach Hoogeveen et 
al. [96] nimmt mit zunehmender Dicke der Ta-Schicht die Transformationstemperatur ab. 
 23
Auf Grund der oben erwähnten Eigenschaften sind dünne Ta-Schichten als Diffusions-
barrieren zwischen Kupfer und Silizium seit einigen Jahren Gegenstand intensiver For-
schungsaktivitäten [97, 98]. Sie besitzen eine hohe thermische Stabilität, die nicht von der 
Kristallstruktur des abgeschiedenen Tantals abhängt [98, 99]. Holloway et al. [90] detektier-
ten eine signifikante Cu-Diffusion durch eine 50 nm dicke Ta-Barriere ins Si-Substrat zu-
sammen mit der Bildung von TaSi2 erst nach einer Wärmebehandlung bei T = 600 °C / 
t = ½ h. In einer späteren Veröffentlichung [100] schlussfolgerten sie allerdings, dass die Cu-
Diffusion entlang der Ta-Korngrenzen ins Si-Substrat die Bildung von Tantalsilizid fördert 
und dieser vorausgeht. Entsprechend Laurila et al. [58] ist die Reihenfolge der Kupfer- und 
Tantalsilizidbildung von der Schichtdicke der Diffusionsbarriere abhängig. Während dicke 
Ta-Schichten (in der Größenordnung von 100 nm) in der Lage sind, die Cu-Diffusion ins Si-
Substrat selbst bei der Bildungstemperatur von TaSi2 zu verhindern, kann Kupfer dünne Ta-
Schichten (in der Größenordnung von 10 nm bis 50 nm) bereits vor der Bildung von TaSi2 
durchdringen und mit dem Silizium unter Bildung von Cu3Si reagieren. Die Abhängigkeit der 
thermischen Stabilität von 20 nm dicken Ta-Diffusionsbarrieren vom Druck des Restgases 
während der Abscheidung untersuchten Clevenger et al. [101]. Während unter UHV-
Bedingungen hergestellte Schichten in einem breiten Temperaturbereich (320 °C < 
T < 630 °C) versagten, wurden für unter HV-Bedingungen abgeschiedene Schichten Ausfall-
temperaturen zwischen T = 600 °C und 630 °C ermittelt, was mit dem unbeabsichtigten Ein-
bau von Sauerstoff in das unter HV-Bedingungen präparierte Tantal erklärt werden konnte. 
Weiterhin wurde festgestellt, dass unterhalb einer Konzentration von 0.5 at.% bis 1.0 at.% das 
Barriereversagen nicht mehr vom Sauerstoff bestimmt wird, sondern vielmehr von der 
Wasserstoffkonzentration und mikrostrukturellen Defekten, die eine schnelle Diffusion von 
Kupfer durch das Tantal erlauben [101]. Die Stabilität von Ta-Barrieren ist nicht nur von der 
Güte des Vakuums während der Herstellung, sondern auch vom Druck des Restgases in der 
Temperatmosphäre abhängig. Yin et al. [102] zeigten, dass Wärmebehandlungen in 
Vakuumatmosphäre mit einem Restgasdruck von p0 ≈ 1 Pa zur Eindiffusion von Sauerstoff 
entlang der Cu-Korngrenzen in die Cu/Ta-Grenzfläche sowie zur Bildung einer amorphen 
Tantaloxidgrenzflächenschicht führen. Nach Laurila et al. [103] stellt solch eine Oxidschicht 
eine zusätzliche Barriere gegen Cu-Diffusion dar. Verschiedene Anstrengungen wurden bis-
her unternommen, die thermische Stabilität von Ta-Barrieren zu erhöhen. Nach Kang et al. 
[104] besteht eine Möglichkeit darin, Ta-Schichten unter Beschuss von Ar+-Ionen abzuschei-
den, was zu einer Erhöhung der Packungsdichte der Ta-Korngrenzen und folglich zu einer 
erhöhten Barrierestabilität führt. Als weitere Möglichkeiten werden in der Literatur der Ein-
bau von CeO2 in die Korngrenzen der Ta-Schicht [105] sowie die zusätzliche Abscheidung 
einer Zr- [106] bzw. einer V-Zwischenschicht [107] genannt. 
Ta-Diffusionsbarrieren zeigen eine deutlich höhere Stabilität, wenn sie auf SiO2 anstatt 
auf Silizium abgeschieden werden [108, 109, 110]. Während z. B. Wang et al. [110] eine Ta-
Verbindungsbildung für eine 25 nm dicke Ta-Schicht zwischen Kupfer und SiO2 selbst nach 
Wärmebehandlung bei T = 800 °C nicht beobachteten, setzte Tantalsilizidbildung für die glei-
che Barriere, die auf ein Si-Substrat aufgebracht wurde, bereits bei T = 650 °C ein. Obwohl 
Jang et al. [111] ebenfalls nach einer Temperung bei T = 800 °C für t = ½ h keine Phasenbil-
dung mittels XRD detektierten, beobachteten sie eine Diffusion von Ta-Atomen durch die Cu-
Schicht an die Probenoberfläche. Dabei wurde allerdings nicht geklärt, welche Auswirkungen 




Auf Grund der polykristallinen Struktur von Tantal tritt bei erhöhter Temperatur Cu-Diffusion 
entlang der Korngrenzen auf. Mit den Parametern D’0,Cu/Ta = 9.0*10-4 cm2s-1 und 
Q’Cu/Ta = 2.3 eV [112] für diesen Diffusionsprozess errechnet sich bei T = 600 °C für die Zeit-
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dauer von t = 1 h eine mittlere Diffusionslänge l = (Dt)½ von lCu/Ta ≈ 4 nm. Neben den im vo-
rigen Abschnitt gezeigten Möglichkeiten kann die thermische Stabilität der Barrieren auch 
durch den Einbau von Stickstoff in die Ta-Schichten gesteigert werden. Um die Phasenzu-
sammensetzung und Mikrostruktur solcher Ta-N-Schichten in Abhängigkeit des N-Gehalts zu 
bestimmen, wurden detaillierte Untersuchungen durchgeführt [113, 114, 115, 116]. Während 
nach Stavrev et al. [114] kleine Beimengungen an Stickstoff zum Sputtergas Argon einen 
Übergang von metastabilem tetragonalen β-Ta zu nanokristallinem krz Ta(N) herbeiführen, 
resultiert eine weitere Erhöhung des Stickstoffflusses in der Bildung von nanokristallinem kfz 
TaN. Neben einer im Vergleich zu Tantal größeren Haftfestigkeit auf SiO2 [83] weist stöchio-
metrisches kfz TaN (Raumgruppe: Fm3m (225), Gitterparameter (Pulver): a = 4.3363(1) Å 
[117]) eine hohe Schmelztemperatur auf (Tm = 3090 °C [118]), welche eine erhöhte thermi-
sche Stabilität erwarten lässt. TaN-Schichten besitzen jedoch einen relativ großen spezifi-
schen elektrischen Widerstand [114]. 
Bisherige Studien zum Einfluss des N-Gehalts auf das Verhalten von Ta-N-Schichten als 
Diffusionsbarriere zwischen Kupfer und Silizium ergaben, dass mit größer werdendem N/Ta-
Verhältnis die thermische Stabilität der Barrieren zunimmt [68, 110, 119, 120]. Beispiels-
weise detektierten Wang et al. [110] mittels Röntgenbeugung die Bildung von Tantal- bzw. 
Kupfersilizid für eine 25 nm dicke Ta- bzw. TaN-Barriere erstmals nach Wärmebehandlungen 
bei T = 650 °C bzw. 800 °C. Hecker et al. [68] wiesen mittels Atomabsorptionsspektroskopie 
eine Cu-Spurendiffusion durch 10 nm dicke Ta-, Ta-20at.%N- bzw. TaN-Barrieren ins Si-
Substrat erstmals nach Temperungen bei T = 450 °C, 550 °C bzw. 600 °C für t = 1 h nach. 
Untersuchungen zum Versagensmechanismus von amorphen Ta-N-Barrieren mit Ta2N-Zu-
sammensetzung erfolgten durch Min et al. [121] und Chen et al. [122]. Auf Grund einer be-
reits bei T = 450 °C beginnenden Barrierekristallisation kann Kupfer entlang von entstande-
nen Korngrenzen bzw. durch thermisch induzierte Mikrorisse ins Silizium diffundieren, um 
dort Cu3Si zu bilden. Bereits ein geringfügig größerer N-Gehalt in der Barriere bewirkt aller-
dings die Erhöhung der Kristallisationstemperatur und verzögert die aufeinanderfolgende Bil-
dung von Cu3Si und TaSi2 [122]. Im Fall von TaN verursacht Cu-Diffusion durch die Barriere 
ins Si-Substrat das Versagen [121]. Dabei wird der Diffusionsprozess sowohl durch die Korn-
grenzen im TaN als auch durch das Gitter kontrolliert [123]. Lin et al. [124] geben für den 
Temperaturbereich 500 °C < T < 800 °C die entsprechenden Diffusionsparameter an, und 
zwar für die Korngrenzendiffusion: D’0,Cu/TaN = 2.36*10-11 cm2s-1 und Q’Cu/TaN = 0.80 eV so-
wie für die Volumendiffusion: D0,Cu/TaN = 2.89*10-17 cm2s-1 und QCu/TaN = 0.12 eV. 
 
Mehrschichtige Ta/Ta-N-Diffusionsbarrieren 
Mit der Kenntnis der Eigenschaften von Ta- und Ta-N-Einzelschichten ist eine weitere Opti-
mierung der Diffusionsbarriere durch Kombination dieser Schichten möglich [125, 126]. Bei-
spielsweise zeigten Chen et al. [126], dass Vielfachschichten aus im Ausgangszustand amor-
phen Ta2N- und nanokristallinen TaN-Schichten mit einer Periodendicke von 10 nm selbst 
nach der Kristallisation von Ta2N die Cu-Diffusion durch die Barriere deutlich besser unter-
drücken als beide Einzelschichten mit einer vergleichbaren Dicke von 40 nm. 
Mindestens zwei Vorteile verspricht die Anwendung von Doppelschichten als Diffusi-
onsbarriere. Einerseits bieten die zwei unterschiedlichen Seiten solch einer Barriere die Mög-
lichkeit, die Eigenschaften der Grenzflächen zu den beiden benachbarten Materialien zu op-
timieren. Andererseits kann, wenn eine Einfachbarriere hauptsächlich durch Bildung lokaler 
Defekte ausfällt, die Wahrscheinlichkeit für diesen Versagensmechanismus durch die Ver-
wendung zweier unterschiedlicher Schichten deutlich reduziert werden. Voraussetzung ist 
allerdings, dass die beiden sich in Kontakt befindenden Schichten thermisch stabil sind. Als 
Diffusionsbarriere in der Cu-Metallisierung wurde diesbezüglich die Verwendung einer 
Ta/TaN-Doppelschicht vorgeschlagen [127, 128]. Durch geeignete Wahl der Geräteparameter 
waren Edelstein et al. [127] in der Lage, hdp TaN mit nur einem kleinen Anteil an der kfz 
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Modifikation abzuscheiden. Im Vergleich zu Schichten aus kfz TaN werden an solchen aus 
hdp TaN eine geringere Eigenspannung sowie ein geringerer spezifischer elektrischer Wider-
stand bei ähnlich guter Haftfestigkeit auf SiO2 gemessen. Die Ta-Schicht, welche gut am 
darüber liegenden Kupfer haftet, besteht aus der elektrisch leitfähigeren α-Ta-Modifikation, 
die bei Abscheidung auf TaN gebildet wird. Detaillierte Untersuchungen zur thermischen 
Stabilität der Ta/TaN-Barriere werden in [127] jedoch nicht dargestellt. 
 
Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren 
Wie Stavrev et al. [114] zeigten, verringert sich mit zunehmendem N-Gehalt in einer Ta-N-
Schicht die Korngröße der abgeschiedenen Kristallite. Eine amorphe Diffusionsbarriere, die 
durch die vollständige Abwesenheit von Korngrenzen gekennzeichnet ist, kann auf diesem 
Weg allerdings nicht hergestellt werden. Dies ist jedoch möglich, wenn während der Ab-
scheidung Si-Atome in die Ta-Schicht eingebaut werden [129, 130, 131]. Nach Lee et al. [65] 
wird das Versagen solcher im Ausgangszustand amorpher Ta-Si-Schichten zwischen Kupfer 
und Silizium in Abhängigkeit von der Barrierezusammensetzung durch zwei verschiedene 
Mechanismen bestimmt: a) abrupter Ausfall durch Kristallisation zu Tantalsiliziden und b) 
Bildung von Cu3Si durch Reaktion von Kupfer mit dem Silizium der Barriere. Kolawa et al. 
[132] konnten zeigen, dass die thermische Stabilität von Ta-Si-Schichten gegenüber der von 
reinen Ta-Schichten erhöht ist. Während Halbleiterdioden, in deren Cu-Metallisierung eine 
180 nm dicke Ta-Schicht integriert wurde, bereits nach einer Wärmebehandlung bei 
T = 550 °C / t = ½ h zerstört waren, blieben solche mit einer 100 nm dicken Ta74Si26-Diffusi-
onsbarriere selbst nach einer Temperung bei T = 600 °C / t = ½ h intakt. 
Mit Blick auf die binären Ta-N-Diffusionsbarrieren scheint eine weitere Steigerung der 
thermischen Stabilität von Ta-Si-Schichten mit dem zusätzlichen Einbau von Stickstoff in die 
Barriere möglich zu sein [133, 134, 135]. Neben einem hohen Oxidationswiderstand [136, 
137], geringen Schichtspannungen [138, 139] und einer guten Haftfestigkeit auf Kupfer [140] 
zeigen ternäre Ta-Si-N-Schichten auch eine hohe thermische Stabilität zwischen Kupfer und 
Silizium [141, 142, 143] sowie zwischen Kupfer und SiO2 [144]. Entsprechend Kolawa et al. 
[132] behalten Schichtdioden mit einer Cu (500 nm) / Ta36Si14N50 (120 nm) / Si - Metallisie-
rung bis einschließlich einer Wärmebehandlung bei T = 900 °C / t = ½ h ihre Stabilität bei. 
Das Versagen bei höheren Temperaturen wurde mit einer in der Gegenwart von Kupfer vor-
zeitig beginnenden Barrierekristallisation verbunden mit der schnellen Diffusion von Cu-
Atomen entlang der sich gebildeten Korngrenzen ins Si-Substrat erklärt. Bis zum gegenwärti-
gen Zeitpunkt gibt es jedoch nur wenige systematische Untersuchungen zur Abhängigkeit der 
thermischen Stabilität sowie der Ausfallmechanismen ternärer Ta-Si-N-Barrieren von ihrer 
Zusammensetzung [145, 146]. Dies gilt besonders für solche Barrieren, die zwischen Kupfer 
und SiO2 abgeschieden wurden. 
 
1.2.4 Einfluss einer Diffusionsbarriere auf die Ausbildung der 
Mikrostruktur in dünnen Cu-Schichten 
1.2.4.1 Mikrostrukturuntersuchungen an dünnen Cu-Schichten 
 
Die Mikrostruktur von dünnen Schichten kann zwei verschiedene Arten der Anisotropie auf-
weisen, eine morphologische und eine kristallographische. Während sich die erste auf die 
Kornform bezieht, die in den meisten Fällen nicht gleichachsig ist, handelt es sich bei der 
zweiten um die bevorzugte Orientierung von Körnern, die sich sowohl als Folge der Schicht-
herstellung als auch einer anschließenden Wärmebehandlung einstellen kann. Im Folgenden 
werden sowohl die Kornstruktur als auch die Textur von Cu-Schichten nach deren Präparation 
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(bei homologen Temperaturen T[K]/Tm[K] < 0.3) sowie nach einer anschließenden Tempe-
rung diskutiert. 
 
Cu-Mikrostruktur nach Schichtabscheidung 
Strukturzonenmodelle, die ursprünglich von Movchan und Demchishin [147] sowie von 
Thornton [148] für dicke PVD-Schichten entwickelt wurden, sind nützliche Hilfsmittel zur 
Illustration der mikrostrukturellen Entwicklung der Schichten in Abhängigkeit von den Her-
stellungsparametern, wie z. B. der Abscheidungstemperatur und dem Arbeitsdruck des Pro-
zessgases. Sie sind jedoch meist für spezielle Materialien bzw. spezielle Materialklassen (ty-
pischerweise hochschmelzende krz Metalle) entwickelt worden. Entsprechend Thompson 
[149] sollte deshalb für kfz Metalle, also auch für Kupfer, der in [147] bei T/Tm = 0.5 defi-
nierte Übergang von Zone 2 (säulenförmige (kolumnare) Kornstruktur) zu Zone 3 (gleich-
achsige Kornstruktur) auf Grund der hohen Beweglichkeit der Korngrenzen nach T/Tm 
= 0.2 ... 0.3 verschoben werden. Demnach kann bei der Abscheidung von dünnen Cu-Schich-
ten bei Raumtemperatur (homologe Temperatur T/Tm = 0.22) mit der Ausbildung von gleich-
achsigen, säulenförmigen Körnern gerechnet werden. Während in dünnen Schichten aus 
Aluminium und Al-basierten Legierungen die Korngrößen gewöhnlich monomodal verteilt 
sind [150], werden in Cu-Schichten sowohl monomodale [151, 152] als auch bimodale 
Korngrößenverteilungen beobachtet [150, 153]. In letzterem Fall überschreitet der Durchmes-
ser der größeren Körner jedoch kaum ein geringes Vielfaches der Schichtdicke [150]. 
Bezüglich der beobachteten Vorzugsorientierungen gibt es ebenfalls Unterschiede zwi-
schen Al- und Cu-Schichten. Während bei Verwendung von nanokristallinen bzw. amorphen 
Substraten für erstere nur <111>- und regellos orientierte Kristallite wachsen [154], werden 
für letztere zusätzlich <100>-, <110>- und <511>- Fasertexturkomponenten detektiert [151, 
152, 155, 156, 157]. Entsprechend der Untersuchungen von Kuschke et al. [156] hängt dabei 
die Texturcharakteristik entscheidend von der Herstellungsmethode ab. Während PVD-Cu-
Schichten hauptsächlich eine <111>-Komponente aufweisen, sind in CVD-Schichten die Cu-
Kristallite im Wesentlichen regellos orientiert [156]. Zusätzlich zeigten Zielinski et al. [158], 
dass auch die Herstellungsbedingungen einen entscheidenden Einfluss haben können. Wäh-
rend die Schärfe der <111>-Komponente für unter HV-Bedingungen auf Ta-Barrieren präpa-
rierte Cu-Schichten mit zunehmender Abscheidungstemperatur abnimmt, ist für unter UHV-
Bedingungen auf das gleiche Barrierematerial aufgebrachte Cu-Schichten der gegenläufige 
Trend zu erkennen, was mit einer verringerten Kontamination erklärt wurde. Obwohl eine auf 
die Cu-Schichten aufgebrachte Passivierung nach Kuschke et al. [156] die Cu-Textur nicht 
wesentlich beeinflusst, geschieht dies jedoch zum Teil sehr drastisch durch die Unterlage und 
damit durch eine Diffusionsbarriere [158]. Trotz einer für beide Schichten vorliegenden amor-
phen Struktur ist für eine Ta69Si31-Barriere der Anteil an <111>-orientierten Cu-Kristalliten 
geringer als für eine Ta35Si18N47-Barriere, was Tsuij et al. [159] mit einer geringeren atomaren 
Dichte für den ersten Fall diskutierten. Die Mikrostruktur der Unterlage hat ebenfalls einen 
Einfluss auf die Textur des sich darüber befindenden Kupfers, was am deutlichsten für ein-
kristalline Substrate beobachtbar ist [160, 161, 162]. Die dabei auftretenden 
Epitaxiebeziehungen finden sich in ähnlicher Form auch für auf stark texturierte Unterlagen 
abgeschiedene Cu-Schichten wieder [150]. 
 
Cu-Mikrostruktur nach erfolgter Wärmebehandlung 
Im Gegensatz zu Al-Schichten, die nur normales Kornwachstum zeigen, ist abnormales 
Kornwachstum für Cu-Schichten durchaus üblich (vgl. Kapitel 1.2.4.2). Dieses kann bereits 
während der Abscheidung des Kupfers auftreten, was schließlich zu einer im Ausgangszu-
stand vorliegenden bimodalen Korngrößenverteilung führt [150, 153]. Bei einer nachträgli-
chen Wärmebehandlung treten zwei verschiedene Arten abnormalen Kornwachstums auf. Im 
ersten Fall führt die Überlagerung von normalem und abnormalem Kornwachstum zu einer 
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Korngrößenverteilung mit einem mittleren Korndurchmesser, der nur geringfügig größer ist 
als der im Ausgangszustand [150, 152]. Im zweiten Fall resultiert das abnormale Kornwachs-
tum in deutlich größeren Cu-Körnern, was u. a. durch die Anwesenheit von Teilchen, wie 
z. B. von Co-Ausscheidungen in Cu-Co-Schichten [163], induziert sein kann. Diese Art des 
Kornwachstums wird aber auch in reinen Cu-Schichten beobachtet und ist immer mit einer 
signifikanten Texturänderung verknüpft. Zum Beispiel zeigten Zielinski et al. [152], dass es 
bei einer auf Tantal abgeschiedenen, überwiegend <111>-texturierten Cu-Schicht für Wärme-
behandlungen bei T ≥ 150 °C zum abnormalen Wachstum von <100>-orientierten Cu-Kör-
nern kommt.       
 
1.2.4.2 Texturentwicklung während der Abscheidung dünner Schichten und deren 
nachfolgender Wärmebehandlung 
 
Wie die oben beschriebenen experimentellen Beobachtungen zeigen, kann die Ausbildung der 
Kornvorzugsorientierung sowohl während der Schichtabscheidung als auch bei einer nach-
träglichen Wärmebehandlung stattfinden. Deshalb sollen im Folgenden die bei beiden Vor-
gängen ablaufenden Einzelprozesse genauer darauf untersucht werden, ob und gegebenenfalls 
welche Beiträge sie zur Texturentwicklung liefern können. Spezielles Augenmerk wird dabei 
auf mittels PVD hergestellte Schichten gelegt, die eine amorphe Unterlage nicht vollständig 
benetzen. In diesem Fall werden zunächst auf dem Substrat Materieinseln gebildet, die sich 
schließlich vereinigen, um danach als kontinuierliche Schicht weiterzuwachsen. Aus diesem 
Grund kann die Texturbildung (1) vor der Kornvereinigung, (2) während der Kornvereini-
gung, (3) während der Schichtdickenzunahme und (4) während einer nachfolgenden Wärme-
behandlung erfolgen. 
 
(1) Texturentwicklung vor der Kornvereinigung 
Die Abscheidung von Materie auf einem Substrat beginnt mit der heterogenen Keimbildung. 
Da die meisten Abscheidungsprozesse in einer übersättigten Gasphase durchgeführt werden, 
ist der kritische Keimradius r* sehr klein. Dieser wurde von Thompson et al. [164] für unter 
typischen Sputterbedingungen hergestellte Schichten kfz Metalle auf r* ≈ 1 Å abgeschätzt. Es 
ist daher nicht sinnvoll, von einer Auswahl von Vorzugsorientierungen beim Prozess der 
Keimbildung zu sprechen. 
Für die nachfolgenden Betrachtungen seien die Keime so groß gewachsen, dass neben der 
spezifischen Oberflächenenergie des Substrats γs auch die makroskopischen Werte der spezi-
fischen Oberflächenenergie des abgeschiedenen Materials γf sowie der spezifischen Grenzflä-
chenenergie γi zwischen Materieinsel und Substrat anwendbar sind. Während die letzten bei-
den spezifischen Energien von der Orientierung der sich bildenden Kristallite abhängen, ist γs 
für ein amorphes Substrat orientierungsunabhängig. Bezüglich des weiteren Inselwachstums, 
welches durch Diffusion von Atomen auf der Substratoberfläche mit anschließender Anlage-
rung an eine Materieinsel erfolgt, kann eine Wachstumsgeschwindigkeit angegeben werden 
[165], die sich nicht grundlegend von der für das später noch zu behandelnde Kornwachstum 
unterscheidet. Dabei ist die „Richtung“ des Inselwachstums durch die Energieminimierung 
vorgegeben. In diesem Sinn haben große Inseln, die Orientierungen aufweisen, welche zu 
minimalen spezifischen Oberflächen- und Grenzflächenenergien γf bzw. γi führen, einen ener-
getischen Vorteil und wachsen auf Kosten kleinerer Inseln und solcher, wo γf und γi größere 
Werte annehmen. Obwohl damit prinzipiell die beginnende Ausbildung einer Vorzugsorien-
tierung möglich wäre, sind keine detaillierten experimentellen Untersuchungen bekannt, die 




(2) Texturentwicklung während der Kornvereinigung 
Sind die einzelnen Inseln so groß geworden, dass sie aneinander stoßen, so findet der Prozess 
der Kornvereinigung (Koaleszenz) statt. Die dafür verantwortliche Triebkraft ist die Eliminie-
rung zweier Oberflächen mit der Gesamtenergie 2γf durch die Bildung einer Korngrenze mit 
der geringeren Energie γgb. Auf Grund eines nun möglichen Materieaustauschs über Oberflä-
chendiffusion bzw. Korngrenzenbewegung, wobei letztere eine Form des Kornwachstums ist, 
kann es zu einer beschleunigten Vergrößerung einzelner Kristallite und gleichzeitig zu einem 
schnellen Verschwinden kleinerer Inseln kommen. Wie experimentelle Untersuchungen zur 
Abscheidung von Gold auf oxidierte Si-Substrate zeigen, kann durch das stattfindende Korn-
wachstum während der Koaleszenz die endgültige Textur in den Schichten entscheidend be-
einflusst werden [166]. 
 
(3) Texturentwicklung während der Schichtdickenzunahme 
Prinzipiell zeigen dünne polykristalline Schichten im Ausgangszustand zwei verschiedene 
Arten von Mikrostrukturen (vgl. Strukturzonenmodelle). Im ersten Fall (Abbildung 1-4 (a)) 
verläuft die überwiegende Anzahl der Korngrenzen durch die gesamte Schicht, der Korn-
durchmesser di (gemessen in einer Ebene parallel zur Grenzfläche) ist unabhängig von der 
Position innerhalb der Schicht und es gilt di ≈ 2 hf. Im zweiten Fall (Abbildung 1-4 (b)) ist di 
an der Schicht/Substrat-Grenzfläche klein und nimmt mit größer werdender Schichtdicke zu. 
 
 
Abbildung 1-4. Schematische Querschnitte einer polykristallinen Schicht mit (a) gleichachsiger, säulenförmiger 
Kornstruktur und (b) ungleichachsiger Kornstruktur (nach Thompson et al. [164]). 
 
Wenn im Ausgangszustand eine gleichachsige, säulenförmige Mikrostruktur (vgl. 
Abbildung 1-4 (a)) beobachtet wird, wie es entsprechend der Bemerkungen in Kapitel 1.2.4.1 
für bei Raumtemperatur abgeschiedene PVD-Cu-Schichten der Fall sein kann, und wenn im 
Speziellen die Korngröße mit der Schichtdicke skaliert, so ist es sehr wahrscheinlich, dass der 
Prozess des Kornwachstums bereits während der Kornvereinigung und der sich anschließen-
den Schichtdickenzunahme stattgefunden hat. Die dabei auftretende Texturauswahl soll der 
Einfachheit halber zusammen mit den während einer nachfolgenden Wärmebehandlung die 
Vorzugsorientierung bestimmenden Faktoren im nächsten Abschnitt diskutiert werden. 
Weist eine polykristalline Schicht im Ausgangszustand eine ungleichachsige Mikro-
struktur auf (vgl. Abbildung 1-4 (b)), so ist es sehr wahrscheinlich, dass die Abscheidung bei 
genügend tiefen Temperaturen stattgefunden hat, so dass eine signifikante Bewegung von 
Korngrenzen während der Koaleszenz und der anschließenden Schichtdickenzunahme nicht 
auftrat. Die Vergrößerung des Korndurchmessers di mit zunehmender Schichtdicke hf erfolgt 
auf Grund des gehemmten langsamen Wachstums einiger Körner verbunden mit dem schnel-
leren Wachstum von Körnern einer anderen Orientierung. Dieser zweite Fall für eine Mikro-
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strukturentwicklung in dünnen Schichten tritt für Materialien mit einer hohen Anisotropie der 
Wachstumsgeschwindigkeit, mit einem geringen Selbstdiffusionskoeffizienten sowie mit ei-
ner geringen Korngrenzenmobilität auf [147, 148] und wird zumindest für PVD-Cu-Schichten 
nicht erwartet.  
 
(4) Texturentwicklung während einer nachträglichen Wärmebehandlung 
Während einer der Schichtabscheidung folgenden Wärmebehandlung kann sich die in 
Abbildung 1-4 (b) gezeigte Mikrostruktur in eine vom Typ aus Abbildung 1-4 (a) umwandeln. 
Für den dann vorliegenden Fall von zweidimensionalem Kornwachstum lässt sich bei einem 
mittleren Kristallitradius r  die Wachstumsrate eines Korns mit Radius r und parallel zur 

































































γγγ   1-21 
 
wobei die mittlere Korngrenzenmobilität m  mit einer temperaturunabhängigen Konstante 0m  
und der Aktivierungsenergie für die Korngrenzenbewegung Qgb durch m  = 0m  exp(-Qgb/kBT) 
ausgedrückt werden kann. Mit der mittleren spezifischen Korngrenzenenergie gbγ  wird 
gbmγµ =:  gesetzt. Weiterhin gilt hkliii ,: γγγ∆ −=  und hklfff ,: γγγ∆ −=  sowie 
∆γ := ∆γi + ∆γf. Mit dem Biaxialmodul Mhkl und der Biaxialdehnung ε berechnet sich die Ver-
zerrungsenergiedichte zu Eε,hkl = Mhkl ε2. Damit kann unter Verwendung der Schichtdicke hf 
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womit sich Gleichung 1-21 für die Wachstumsgeschwindigkeit zu 
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vereinfacht. Die drei Beiträge zum Kornwachstum seien im Folgenden etwas genauer disku-
tiert. 
Der erste Term in Gleichung 1-21 ist prinzipiell auch für reine defektfreie Massivproben 
gültig und beschreibt das Kornwachstum auf Grund der Abnahme der gesamten Korngren-
zenfläche und der damit einhergehenden Verringerung der totalen Korngrenzenenergie. Als 
Folge wachsen größere Körner auf Kosten von kleineren. Bei alleinigem Beitrag des ersten 
Terms zum Kornwachstum, der bei gleichen mittleren Korngrößen für verschieden orientierte 
Kristallite nicht zur Texturausbildung führt, würde sich der mittlere Kornradius mit der Wur-
zel aus der Wachstumszeit vergrößern [167]. Weiterhin sollten die Form der Korn-
größenverteilung und damit die normierte Korngrößenverteilung (Quotient aus den Größen 
der einzelnen Körner und der mittleren Korngröße) zeitinvariant sein. Letztere ist durch eine 
Weibull-Verteilung beschreibbar [167]. Kornwachstum mit einer solchen Charakteristik wird 
als normales Kornwachstum bezeichnet. Im Fall von polykristallinen Schichten mit gleich-
achsiger, säulenförmiger Kornstruktur (vgl. Abbildung 1-4 (a)) wird das normale Kornwachs-
tum durch die Verringerung der Korngrenzenlänge getrieben. Körner mit fünf oder weniger 
Seiten schrumpfen und solche mit sieben oder mehr Seiten vergrößern sich. Das Kornwachs-
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tum besitzt dann prinzipiell zweidimensionalen Charakter, d. h. die Richtung der Korngren-
zenbewegung wird im Allgemeinen in der Schichtebene liegen, so dass die einzelnen Körner 
ihre Größe nur parallel zur Oberfläche ändern können. Ideales zweidimensionales normales 
Kornwachstum findet in dünnen Schichten jedoch prinzipiell nicht statt. Dies wird neben log-
normalverteilten Korngrößen [150] auch durch einen Stopp des Kornwachstums angezeigt, 
wenn die Korngröße in der Schichtebene auf etwa die dreifache Schichtdicke angewachsen ist 
[168]. Die Ursache für beide Beobachtungen sind von der Schichtoberfläche bzw. der 
Schicht/Substrat-Grenzfläche herrührende Effekte, die die mikrostrukturelle Entwicklung in 
dünnen Schichten entscheidend beeinflussen können. Einerseits sei erwähnt, dass das Gleich-
gewicht aus den spezifischen Oberflächenenergien zweier benachbarter Körner mit der spezi-
fischen Energie der Korngrenze γgb zwischen den Körnern an der Stelle zur Bildung einer 
Furche führt, wo die Korngrenze die Oberfläche schneidet [169]. Die Bildung solcher Fur-
chen ist jedoch ein Konkurrenzprozess zum Kornwachstum. Obwohl in erster Näherung keine 
Furchen an sich schnell bewegenden Korngrenzen gebildet werden, geschieht dies bei fort-
schreitendem Kornwachstum. Dies führt schließlich zum Stopp der Korngrenzenbewegung 
und kann den oben erwähnten Probendickeeffekt erklären [169]. 
Die Energien der Schichtoberfläche und der Schicht/Substrat-Grenzfläche beeinflussen 
das Kornwachstum in dünnen Schichten noch anderweitig. Wenn sich eine Mikrostruktur 
vom Typ in Abbildung 1-4 (a) gebildet hat, so ist ein signifikanter Anteil an der Gesamtener-
gie eines Korns mit den Energien der freien Oberfläche und der Grenzfläche zum Substrat 
verbunden. Deren Größe wird wiederum durch die kristallographische Orientierung des Korns 
bestimmt. Daher muss es Kornorientierungen geben, die zu einer minimalen Oberflächen-
energie und solche, die zu einer minimalen Grenzflächenenergie führen. Da diese nicht not-
wendigerweise die gleichen sind, wird es Orientierungen geben, die die Summe aus Oberflä-
chen- und Grenzflächenenergie minimieren. Das Wachstum derartiger Körner erfolgt bevor-
zugt, was gewisse Konsequenzen hat. Einerseits ist die normierte Korngrößenverteilung so-
lange zeitabhängig, bis nur noch bevorzugte Körner übrig sind. Andererseits kommt es wäh-
rend des Kornwachstums zur Ausbildung einer bestimmten Textur. Der schichtdickenabhän-
gige Einfluss der Minimierung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie auf das Korn-
wachstum, welcher sowohl in Experimenten [170, 171] als auch in Simulationen [172] beob-
achtbar ist, wird in Gleichung 1-21 durch den zweiten Term beschrieben. Bei auf amorphe 
Substrate abgeschiedenen dünnen Schichten kfz Metalle ist dieser Beitrag für die Ausbildung 
einer <111>-Fasertexturkomponente verantwortlich (vgl. Kapitel 1.2.4.1). 
Dünne Schichten weisen oft betragsmäßig hohe Spannungen auf. Einerseits können diese 
während der Schichtherstellung entstehen (intrinsische Spannungen) und andererseits durch 
eine nachfolgende Wärmebehandlung eingebracht werden (extrinsische Spannungen). Die 
Spannungen sind meist biaxial, so dass die damit verbundene Verzerrungsenergiedichte mit 
dem richtungsabhängigen Biaxialmodul Mhkl durch Eε,hkl = Mhkl ε2 gegeben ist [173]. Für kfz 
Metalle besitzt Mhkl ein Minimum bzw. ein Maximum für Kristallite, deren {100}- bzw. 
{111}-Netzebenen parallel zur Schichtoberfläche liegen [173]. Es hängt demnach der Biaxial-
modul von der Kornorientierung ab. Dies resultiert bei gleicher Dehnung ε in unterschiedli-
chen Verzerrungsenergiedichten für die einzelnen Kristallite. Die damit verbundenen Ener-
giedifferenzen ∆Eε können als Triebkraft zum Kornwachstum beitragen, was durch den drit-
ten Term in Gleichung 1-21 beschrieben wird [174, 175, 176]. Als Resultat wachsen die Kör-
ner bevorzugt, die die Verzerrungsenergie minimieren. Damit trägt neben der Minimierung 
der Oberflächen- und Grenzflächenenergie auch die Minimierung der Verzerrungsenergie zur 
Texturbildung in dünnen Schichten bei. Es sei jedoch erwähnt, dass die Kornorientierungen, 
die jeweils mit den minimalen Energien verbunden sind, nicht die gleichen sein müssen. Wäh-
rend für auf amorphe Substrate abgeschiedene dünne Schichten eines kfz Metalls die Ober-
flächen- und Grenzflächenenergie für <111>-orientierte Körner minimiert wird, führt die Mi-
nimierung der Verzerrungsenergie zur Ausbildung einer <100>-Texturkomponente [177]. 
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Gibt es Kristallite, deren Wachstum bevorzugt erfolgt, z. B. auf Grund der Minimierung 
der Oberflächen- und Grenzflächenenergie oder der Minimierung der Verzerrungsenergie, so 
findet abnormales Kornwachstum statt, da sich sowohl die normierte Korngrößenverteilung 
als auch die Kornorientierungsverteilung mit der Zeit ändern. In diesem Fall ist die oben be-
schriebene, durch Furchenbildung ausgelöste Stagnation des Kornwachstums vermeidbar 
[169]. Das kann zu bimodalen Korngrößenverteilungen führen, weil die Körner mit bevor-
zugten Orientierungen auf Kosten der Körner mit im Prinzip unbeweglichen Korngrenzen 
wachsen. Diese Art des Kornwachstums in dünnen Schichten wird häufig beobachtet [166, 
178] und als sekundäres Kornwachstum bezeichnet. Es resultiert in Korngrößen, die ein 
Vielfaches der Schichtdicke betragen können [179, 180]. 
 
1.3 Zusammenfassung der Literatur und Ziel der Ar-
beit 
 
Mit der Literaturübersicht wurde nochmals klar verdeutlicht, dass auf Grund der sehr schnel-
len Diffusion von Cu-Atomen in den für die Halbleitertechnologie relevanten Werkstoffen 
(wie z. B. Silizium und SiO2) und den sich daraus ergebenden negativen Veränderungen in 
deren elektronischer Struktur der Einsatz von Diffusionsbarrieren bei Verwendung von Kup-
fer als Leitbahnmaterial unabdingbar ist. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass hochschmel-
zende Metalle und ihre Verbindungen potenzielle Kandidaten für solche Diffusionsbarrieren 
sind. Am vielversprechendsten erscheinen dabei Tantal sowie binäre und ternäre Legierungen 
mit diesem Metall. 
Die bisherigen Untersuchungen an Diffusionsbarrieren auf Ta-Basis konzentrierten sich 
jedoch hauptsächlich auf die thermische Stabilität sowie deren Abhängigkeit von der Zusam-
mensetzung der Schichten, wobei nur wenige detaillierte Aussagen zu den Versagensmecha-
nismen getroffen wurden. Die meisten Studien erfolgten dabei an solchen Barrieren, die mit 
Dicken größer 50 nm auf Si-Substrate abgeschieden wurden. Für die Praxis sind allerdings 
auf einem Dielektrikum präparierte Schichten interessanter, da die Cu-Leitbahnen im Zwi-
schenebenenisolator eingebettet sind und kein direkter Kontakt zu den aktiven Transistorbe-
reichen besteht. Im Zuge der kontinuierlichen Verkleinerung der Strukturbreiten muss auch 
die Barrieredicke abnehmen [11]. Damit gewinnt jedoch deren Mikrostruktur entscheidend an 
Bedeutung. Defekte, wie Korngrenzen und kleine Hohlräume, könnten als schnelle Wege für 
die Diffusion von Cu-Atomen fungieren und somit zum Versagen der Barrieren führen. 
Ziel der Arbeit ist es, an für eine zukünftige Anwendung in der Mikroelektronik interes-
sant erscheinenden, sehr dünnen Diffusionsbarrieren auf Ta-Basis (Ta-TaN-Schichtstapel und 
Ta-Si-N-Einfachschichten) Struktur- und Eigenschaftsuntersuchungen vor und nach thermi-
scher Belastung durchzuführen, um daraus Aussagen zu den Versagensmechanismen und im 
Speziellen zum Cu-Diffusionsprozess zu gewinnen. Darüber hinaus soll der Einfluss einer 
Diffusionsbarriere auf die Struktur der polykristallinen Cu-Metallisierungsschicht am Beispiel 
der Textur geklärt und theoretisch begründet werden. 
Während im folgenden Kapitel 2 sowohl die Probenpräparation als auch die einzelnen 
Untersuchungsmethoden genauer vorgestellt werden, erfolgt im Kapitel 3 die Charakterisie-
rung der Mikrostruktur sowie einiger funktioneller Eigenschaften der abgeschiedenen Barrie-
ren im Ausgangszustand. Im Fall der binären Ta-N-Barrieren werden zunächst die für die Ta- 
und TaN-Einfachschichten erzielten Ergebnisse diskutiert, um damit besser die Messungen an 
den Ta-TaN-Mehrfachschichten interpretieren zu können. Im Kapitel 4 wird schließlich die 
thermische Stabilität für den praktisch relevanten Fall der zwischen Kupfer und Dielektrikum 
(SiO2) abgeschiedenen Diffusionsbarrieren untersucht. Neben den auftretenden mikrostruktu-
rellen Veränderungen werden die verschiedenen Interdiffusionsvorgänge diskutiert. Kapitel 5 
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widmet sich dem sensitiven Nachweis der Cu-Diffusion durch die oben angegebenen Barrie-
ren, womit endgültige Aussagen zu den Ausfallmechanismen möglich sind. Der Einfluss, den 
eine Diffusionsbarriere auf die Mikrostruktur des darüber abgeschiedenen Kupfers haben 
kann, wird am Beispiel der Cu-Textur in Kapitel 6 erläutert. Dazu werden in durchgeführten 
Messungen beobachtete Texturkomponenten sowohl durch qualitative als auch durch quanti-
tative Analyse der einzelnen Beiträge zum Cu-Kornwachstum erklärt. Die Arbeit schließt mit 
einer Zusammenfassung und einer Wertung der erzielten Ergebnisse sowie einem Ausblick 
auf die in der unmittelbaren Zukunft zu bearbeitenden Aufgaben. 
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2 Experimentelle Methodik 
2.1 Probenherstellung 
 
Die Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten Proben erfolgte am Institut für Halbleiter- 
und Mikrosystemtechnik der Technischen Universität Dresden1 in einer 5-Kammer-
HV/UHV-Anlage (Cluster-Tool, Fa. Surface Technology Systems Ltd.). Die Hauptkompo-
nenten dieser Anlage sind eine Cu-PVD-, eine Ta-/Ta5Si3-PVD-, eine „Soft-Etch“-, eine RIE- 
und eine PECVD-Kammer. 
Zur vergleichenden Charakterisierung der funktionellen und mikrostrukturellen Eigen-
schaften von Ta-basierten Diffusionsbarrieren für die Cu-Metallisierung war es sinnvoll, auf 
die aufwendigere Herstellung strukturierter Proben zunächst zu verzichten und dafür vorzugs-
weise Schichtstapel zu untersuchen. Dadurch konnte sowohl eine schnellere und reproduzier-
barere Herstellung gewährleistet als auch der Einsatz verschiedenster Analysemethoden 
sichergestellt werden. Für die Untersuchungen innerhalb dieser Arbeit erfolgte die Präparation 
der Diffusionsbarrieren entweder auf blanke Si-(100)-Scheiben ((a) 4-Zoll-Wafer: Durchmes-
ser 100 mm, Dicke 525 µm, (b) 6-Zoll-Wafer: Durchmesser 150 mm, Dicke 675 µm) oder auf 
solche Si-Scheiben, die zusätzlich auf beiden Seiten mit einer 140 nm dicken thermischen 
SiO2-Schicht bedeckt waren. Dieses Oxid, welches durch zweistündige Wärmebehandlung bei 
T = 1000 °C in Sauerstoffatmosphäre hergestellt wurde, übernimmt dabei die Funktion des in 
realen Verdrahtungssystemen vorhandenen Zwischenebenendielektrikums. Bei vereinzelten 
Proben erfolgte die Herstellung einer einseitigen 100 nm dicken Siliziumoxidschicht durch 
einen PECVD-Prozess mit Tetraethylorthosilikat (TEOS, SiO4C8H20) als Ausgangsmaterial. 
Im Fall der blanken Si-Wafer wurde vor der Beladung in die Abscheidungsanlage eine nass-
chemische Reinigung (Kernsche Reinigung) durchgeführt. Diese bestand aus zwei Schritten, 
und zwar dem Eintauchen in ammoniakalische H2O2- und anschließend in saure H2O2-Lö-
sung, womit metallische Verunreinigungen bzw. organischer Schmutz entfernt wurden. 
Vor der eigentlichen Barriereabscheidung erfolgte für beide Substrattypen in der „Soft-
Etch“-Kammer (Basisdruck: p0 < 4*10-5 Pa) eine physikalische Reinigung der Oberfläche mit 
Ar+-Ionen. Folgende Standardprozessbedingungen wurden dabei verwendet: Targetleistung 
PT = 200 W, Substratleisung PS = 50 W, Ar-Fluss φAr = 10 sccm, Arbeitsdruck p = 0.13 Pa, 
Bias-Spannung von ca. U = 100 V. Diese Parameter führten für thermisches Oxid zu einer 
Abtragrate von 5 nm/min. 
Die Herstellung der Barriereschichten wird in der Halbleitertechnologie gegenwärtig 
mittels Kathodenzerstäubung (Sputtern) realisiert. Der Grund dafür ist die gute Realisierung 
und Reproduzierbarkeit der Schichtparameter. Nachteilig wirkt sich dagegen die begrenzte 
Möglichkeit einer konformen Schichtabscheidung in Strukturen mit zunehmend größeren 
Aspektverhältnissen aus. Um eine möglichst homogene Kantenbedeckung zu realisieren, 
wurden daher in letzter Zeit modifizierte Magnetronsputtertechniken entwickelt. Dazu gehört 
u. a. das Sputtern bei einem größeren Abstand zwischen Substrat und Target (sog. „Long 
Throw Sputtering“) [181], wie es auch für die Herstellung der Proben in der vorliegenden 
Arbeit angewendet wurde. Im Speziellen betrug der Abstand des sich in der Ta-/Ta5Si3-PVD-
Kammer (Basisdruck p0 < 2*10-5 Pa) befindenden Targets vom zu beschichtenden Substrat 
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125 mm. Das Hochfrequenz-Magnetron-Sputtern der Ta-basierten Schichten erfolgte bei 
Raumtemperatur (T = 25 ... 28 °C), einem konstanten Ar-Fluss von φAr = 5 sccm sowie einer 
Sputterleistung von PT = 1000 W. Für die Herstellung der Ta-N-Schichten wurde ein Ta-Tar-
get (Reinheit: 99.95 %) verwendet. Während reine Ta-Schichten mit φN = 0 sccm präpariert 
wurden, betrug der Stickstofffluss bei der reaktiven Abscheidung von TaN φN = 3.5 sccm, was 
in Arbeitsdrücken von p = 0.15 Pa bzw. 0.24 Pa resultierte. Die Herstellung der Ta-Si-N-
Schichten erfolgte hingegen durch Sputtern von einem Target mit Ta5Si3-Zusammensetzung 
(Kompositmaterial, Reinheit: 99.5 %) bei Stickstoffflüssen zwischen φN = 0 sccm und 4 sccm, 
was zu Arbeitsdrücken zwischen p = 0.22 Pa und 0.30 Pa führte. Es sei erwähnt, dass für die 
Bestimmung der chemischen Zusammensetzung, die mittels Rutherford-Rückstreuspektro-
metrie (RBS) am Forschungszentrum Rossendorf2 erfolgte, oben genannte Schichten auf 
amorphem Glaskohlenstoff präpariert wurden. Dies hat einerseits den Vorteil, dass das be-
obachtete Si-Signal eindeutig der Barriere zugeordnet werden kann. Andererseits ist damit die 
Detektierung der leichten Elemente Stickstoff und eventuell auch Sauerstoff mit höherer 
Nachweisempfindlichkeit möglich. 
Zur Komplettierung des Metallisierungssystems wurden die Proben ohne Vakuumunter-
brechung in die Cu-PVD-Kammer (Basisdruck p0 < 2*10-5 Pa) transportiert. Danach erfolgte 
das Gleichstrom-Magnetron-Sputtern der Cu-Schichten bei Raumtemperatur, einem Ar-Fluss 
von φAr = 3 sccm und einer Sputterleistung von PT = 1000 W (Stromstärke I = 1.9 A und 
Spannung U = 520 V). 
Auf einige Proben wurde nach der Cu-Abscheidung ohne Unterbrechung des Vakuums 
eine zusätzliche Passivierungsschicht aufgebracht. Diese bestand entweder aus dem Barriere-
material oder isolierendem Siliziumnitrid bzw. Siliziumoxid. Die Herstellung der letztge-
nannten Materialien erfolgte unter Verwendung von Silan (SiH4) und Stickstoff (N2) bzw. 
Sauerstoff (O2) in einem Elektron-Zyklotron-Resonanz-Plasmareaktor bei einer Temperatur 
von T ≈ 300 °C. Der Plasmareaktor ist ein zylindrischer Hohlraumresonator, in dem die Mik-
rowellenstrahlung der Frequenz 2.45 GHz über eine Koaxialleitung und eine Stabantenne 
eingekoppelt wird. Ein Permanentmagnet erzeugt im Reaktor eine Zone, in der die Zyklotron-
resonanzfeldstärke von 87.6 mT für die Elektronen bei 2.45 GHz erreicht wird. In dieser Zone 
zündet das Plasma und breitet sich durch Driften und Diffusion aus. Während das eine Reak-
tivgas (N2 bzw. O2) in den Plasmareaktor einströmt, wird das andere Reaktivgas (SiH4) durch 
ein ringförmiges Gasverteilersystem, welches sich etwa 3 cm über dem Substrathalter befin-
det, zugegeben. 
Für den Großteil der in dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen (vgl. Kapitel 2.4) 




Die Bezeichnung der Proben wird im Rahmen dieser Arbeit entsprechend ihres Schichtauf-
baus vorgenommen. Die verwendeten Abkürzungen für die einzelnen Materialien sind in 
Tabelle 2-1 aufgeführt. Es sei bemerkt, dass die für die Abbreviation der Ta-Si-N-Schichten 
eingeführte Nummerierung nach dem während der Präparation eingesetzten Stickstofffluss (in 
sccm) erfolgt. In Tabelle 2-2 sind alle untersuchten Proben zusammen mit ihren Bezeichnun-
gen aufgeführt. Während die für die einzelnen Schichten in Klammern gesetzte Zahl deren 
nominale Dicke (in nm) charakterisiert, soll die bei der Probenbezeichnung vorgenommene 
Nummerierung zur Unterscheidung von Schichtstapeln mit äquivalentem Aufbau dienen. 
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Tabelle 2-1. Zur Bezeichnung der Proben verwendete Abkürzungen (Abk.) für die einzelnen Materialien. 
Passivierung Metallisierung Barriere Substrat 
Material Abk. Material Abk. Material Abk. Material Abk. 
SiNx SN Cu C Ta T Si S 
SiOx SO TaN TN SiO2/Si SO 











Zur Beurteilung der Wirksamkeit der einzelnen Barrieren gegen Cu-Diffusion wurden syste-
matische Wärmebehandlungen der Proben durchgeführt. Um die dabei induzierten Änderun-
gen der Mikrostruktur, des Schichtaufbaus sowie einiger funktioneller Eigenschaften zu ana-
lysieren, fanden vor und nach den Temperungen ausführliche experimentelle Untersuchungen 
statt. Mit dieser Vorgehensweise sollten einerseits Veränderungen der Struktur und/oder der 
Leistungsfähigkeit der Barrieren, wie sie z. B. durch thermische Beanspruchung während des 
Herstellungsprozesses von Mikroprozessoren auftreten können, erkannt werden. Andererseits 
beschleunigen Wärmebehandlungen die zur Barrieredegradation führenden Vorgänge, so dass 
letztere systematischen Untersuchungen zugänglich gemacht werden konnten. 
Für die Temperung der Barrieresysteme fand ein spezielles Quarzglasrohr Verwendung, 
in welchem die Proben in den Ofen eingebracht wurden. Damit waren eine schnelle Aufhei-
zung mit einer Rate von ungefähr 160 Kmin-1 und nach der Temperung auf analoge Weise 
eine schnelle Abkühlung mit einer Rate von annähernd -130 Kmin-1 realisierbar, was auch bei 
kurzen Temperzeiten für stabile und reproduzierbare Bedingungen sorgte. Die Wärmebehand-
lungen, welche am IFW Dresden3 durchgeführt wurden, erfolgten unter Vakuumbedingungen, 
womit der Einfluss einer speziellen Atmosphäre auf das Temperverhalten ausgeschlossen 
werden konnte. Mit dem erreichten Druck des Restgases (p0 ≈ 10-4 Pa) war zwar für höhere 
Temperaturen noch eine geringe Sauerstoffeindiffusion durch die Cu-Schicht in die 
Cu/Barriere-Grenzfläche nachweisbar. Untersuchungen an abgedeckten Schichtsystemen zei-
gen allerdings, dass damit keine wesentliche Beeinflussung der Leistungsfähigkeit der Barrie-
ren erfolgt (vgl. Kapitel 4.3.3). Die Wärmebehandlungen konzentrierten sich im Wesentlichen 
auf zwei verschiedene Versuchsreihen. Einerseits wurden die Proben bei unterschiedlichen 
Temperaturen für eine Temperzeit von t = 1 h geglüht, um beispielsweise kritische Tempera-
turen für einzelne Ausfallerscheinungen zu bestimmen. Andererseits erfolgten zahlreiche 
Wärmebehandlungen bei jeweils gleicher Temperatur (z. B. T = 600 °C) für unterschiedliche 
Zeitdauern (t = 1 ... 100 h), um Diffusionsprozesse genauer analysieren zu können. Diese Ver-
fahren ermöglichten mit der anschließenden Analytik eine effektive Bewertung der Barrieren. 
Es sei erwähnt, dass für jede Temperung ein unbehandeltes Probenstück verwendet wurde. 
Eine Zusammenfassung der durchgeführten Wärmebehandlungen der in Tabelle 2-2 
aufgelisteten Proben befindet sich in Tabelle 8-1 (Anhang). 
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Die Charakterisierung der Diffusionsbarrieren im Ausgangszustand sowie nach thermischer 
Beanspruchung erfolgte im Rahmen dieser Arbeit mit röntgenographischen (Kapitel 2.4.1), 
spektroskopischen (Kapitel 2.4.2) und mikroskopischen Methoden (Kapitel 2.4.3). Durch den 
Einsatz solcher komplementären, sich jedoch ergänzenden Verfahren konnten sowohl die 
thermische Stabilität als auch die einzelnen Versagensmechanismen studiert werden. Zusätz-
lich erfolgte die Untersuchung des Spannungs-Temperatur-Verhaltens der Cu-Schichten (Ka-
pitel 2.4.4) sowie des spezifischen elektrischen Widerstandes der Ta-basierten Diffusionsbar-




Die Charakterisierung der Schichtstruktur erfolgte mit den Röntgenstreuverfahren Reflekto-
metrie (XRR) sowie Weitwinkelbeugung (XRD) bei streifendem Einfallswinkel (GA-XRD) 
und bei symmetrischer Strahlführung (θ-2θ-Messungen). Während XRR-Experimente Infor-
mationen zu den einzelnen Schichtdicken, zu den Grenzflächenrauhigkeiten sowie zum Tie-
fenverlauf der Elektronendichte liefern, erfassen XRD-Untersuchungen den Grad der Kristal-
linität, wobei für den kristallinen Phasenanteil Aussagen zur Phasenzusammensetzung, zu den 
Gitterparametern der einzelnen Phasen, zur Kristallitgröße, zur Textur sowie zu mechanischen 
Spannungen möglich sind. Die besondere Herausforderung im Rahmen dieser Arbeit bestand 
darin, die Experimente schwerpunktmäßig an nur 10 nm dünnen Barriereschichten, welche in 
den meisten Fällen noch von einer 50 nm dicken Cu-Schicht bedeckt waren, durchzuführen. 
Trotz des geringen Streuvolumens und der Absorption eines wesentlichen Strahlungsanteils 
durch die Deckschicht (vor allem bei Messungen unter streifendem Einfall) waren durch 
Verwendung eines Diffraktometers X’Pert Pro (Fa. Philips) mit primärseitigem Röntgenspie-
gel sowie sekundärseitigem Kollimator und Graphitmonochromator bei entsprechend langen 
Messungen auswertbare Resultate erzielbar. Die Untersuchungen wurden mit Cu-Kα-Strah-
lung (λ = 1.5418 Å) einer bei U = 40 kV und I = 40 mA betriebenen Strichfokus-Röntgen-
röhre durchgeführt. 
Die XRR-Messungen wurden bei symmetrischem Strahlengang und einem Öffnungswin-
kel der Divergenzblende von 1/32° in einem maximalen Winkelbereich 0° ≤ 2θ ≤ 10° mit 
einer Schrittweite von ∆2θ = 0.01° und einer jeweiligen Messzeit von 10 s pro Schritt durch-
geführt. Zur Erhöhung der 2θ -Winkelauflösung wurde eine 0.1 mm breite Schlitzblende zwi-
schen Kollimator und Graphitmonochromator in den Strahlengang eingebracht. Zusätzlich 
fand eine 0.125 mm dicke Ni-Folie Verwendung, die oberhalb einer bestimmten Intensität zur 
Schwächung automatisch in den Primärstrahl eingefahren wurde. Die Anpassung der gemes-
senen Reflektogramme mittels theoretischer Kurven erfolgte unter Verwendung des Pro-
gramms IMD 4.1 [182]. Die dabei ermittelten Massedichten ρf sowie Dicken hf der einzelnen 
Schichten können mit einer Genauigkeit von ∆ρf = ±0.1 gcm-3 bzw. ∆hf = ±0.1 nm angegeben 
werden. Während der Fehler der Cu-Oberflächenrauhigkeit bei ∆σVakuum/Cu = ±0.3 nm liegt, 
beträgt er für die anderen Grenzflächen ∆σSchicht A/Schicht B = ∆σSchicht/Substrat = ±0.1 nm. 
Zur sensitiven Phasenanalyse der Ta-basierten Schichten erfolgten bei Raumtemperatur 
GA-XRD-Messungen unter einem Einfallswinkel von ω = 2°, wobei die abgebeugten Inten-
sitäten mit einer Schrittweite von ∆2θ = 0.05° und einer Messzeit von 50 s pro Schritt größ-
tenteils im Winkelbereich 20° ≤ 2θ ≤ 95° aufgenommen wurden. Zur Phasenidentifizierung, 
bei der ein Vergleich der gemessenen Reflexlagen mit Einträgen in der PDF-Datenbank 
(Powder Diffraction File) [183] erfolgt, fand das Programm X’Pert Graphics & Identify [184] 
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Verwendung. In den folgenden Kapiteln sind bei allen grafischen Darstellungen der GA-
XRD-Diagramme die Lagen der beobachteten Beugungsmaxima einer Phase durch ein be-
stimmtes Symbol gekennzeichnet. 
Die Bestimmung der mittleren Abmessung d von Kristalliten, die innerhalb dieser Arbeit 




λKd =           2-1 
 
Dabei sind β die durch die endliche Größe der Kristallite hervorgerufene Reflexverbreiterung 
und K eine Konstante, die von der Kornform und der Definition von β und d abhängt. Im 
Rahmen dieser Arbeit gibt d die effektive Dicke der Kristallite senkrecht zu den reflektieren-
den Netzebenen an. Dabei bestimmt sich die Größe β aus der Differenz der experimentell 
beobachteten Halbwertsbreite B eines Beugungsmaximums und der unter vergleichbaren ge-
ometrischen Bedingungen ermittelten Halbwertsbreite b eines Bragg-Reflexes von einem 
Material mit d > 100 nm. Für letzteres wurde im Rahmen dieser Arbeit LaB6-Pulver (SRM 
660a, d ≈ 35 µm) verwendet. Unter den obigen Annahmen zur Ermittlung von β ist K kaum 
von der Form der Kristallite abhängig und es gilt K ≈ 0.9 [185]. Beiträge zur Reflexverbreite-
rung auf Grund von mikroskopischen Gitterdehnungen, die durch Defektstrukturen (Verset-
zungen, Punktdefekte) hervorgerufen sind, wurden bei der Auswertung nicht berücksichtigt, 
da gerade für die nanokristallinen Barrieren der Einfluss der Korngröße deutlich stärker ist.  
Sowohl die qualitative als auch die quantitative Charakterisierung der Vorzugsorientie-
rungen von Kristalliten erfolgte im Rahmen dieser Arbeit durch Aufnahme von Polfiguren-
schnitten im Distanzwinkelbereich –80° ≤ ψ ≤ 80° (Schrittweite ∆ψ = 0.2°) unter Realisie-
rung einer symmetrischer Strahlführung bei festem Beugungswinkel 2θ. Da die Messungen 
keine Abhängigkeit vom Azimutwinkel ϕ zeigten, konnte dieser beliebig gewählt werden. Für 
die quantitative Texturanalyse der Cu-Schichten (vgl. Kapitel 6.1) erfolgte die Aufnahme von 
Polfigurenschnitten am 111-Reflex (2θ = 43.345°) und am 200-Reflex (2θ = 50.480°) von 
Kupfer. Auf Grund einer Überlagerung mit dem intensitätsstarken 400-Reflex des einkristalli-
nen Si-Substrats war der 220-Bragg-Reflex von Kupfer für Messungen nicht zugänglich. Pol-
figurenschnitte an höher indizierten Cu-Beugungsmaxima wiesen solch ein schlechtes Sig-
nal/Rausch-Verhältnis auf, dass eine Einbeziehung in die quantitative Auswertung nicht 
möglich war. Die für die Bestimmung der Volumenanteile der einzelnen Texturkomponenten 
notwendige Aufbereitung der gemessenen Polfigurenschnitte wird ausführlich in Kapitel 6.1.1 
dargestellt. 
Für die röntgenographische Spannungsanalyse wurden an den experimentell zugängli-
chen Bragg-Reflexen des interessierenden Materials bei verschiedenen positiven und negati-
ven Distanzwinkeln ψ mit sin2ψ = 0.1x (x = 0, 1, ..., 8 ,9) und beliebiger Probendrehung ϕ 
XRD-Messungen unter symmetrischer Strahlführung vorgenommen. Aus oben bereits er-
wähnten Gründen erfolgten die Experimente im Fall von Kupfer nur am 111- 
(42.5° ≤ 2θ ≤ 44.3°,  ∆2θ = 0.02°) bzw. am 200-Reflex (49.5° ≤ 2θ ≤ 51.5°,  ∆2θ = 0.02°), 
d. h. bei kleinen Beugungswinkeln 2θ , wo prinzipiell eine hohe Empfindlichkeit gegenüber 
einer Probendejustierung gegeben ist. Deren Einfluss konnte allerdings durch eine hochge-
naue Justage aller Proben mittels Reflektometriemethoden minimiert werden (exakte Bestim-
mung der ω- und 2θ-Nulllagen sowie der Probenhöhe). Die Aufbereitung der durchgeführten 
θ-2θ-Messungen (Ermittlung der Reflexlagen in Abhängigkeit vom Distanzwinkel ψ) sowie 
die eigentliche Spannungsbestimmung und damit verbundene Probleme im Fall dünner 
Schichten werden ausführlich in Kapitel 6.2 vorgestellt. 
Zur Bestimmung der Einsatztemperatur der Kupfersilizidbildung für die Probe Cu/Si 
(CS) erfolgten bei einem festen Einfallswinkel von ω = 12° in situ Hochtemperatur-XRD-
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Messungen mit Co-Kα-Strahlung an einem PW1750-Diffraktometer (Fa. Philips). Dieses war 
mit einem primärseitigen Röntgenspiegel, einer Hochtemperaturkammer (HTK 10, Fa. Anton 
Paar) und einem gekrümmten ortsauflösenden Detektor (CPS 120, Fa. Inel) ausgestattet. Die 
Probe mit einer Größe von etwa 10 x 20 mm2 wurde direkt auf ein Ta-Heizblech positioniert, 
an dessen Unterseite sich ein Pt/Rh-Thermoelement befand. Entsprechend dieses Messauf-
baus kam es zur Ausbildung eines Temperaturgradienten, so dass die tatsächliche Schicht-
temperatur von der gemessenen Temperatur differierte. Dies machte eine Temperaturkorrek-
tur nach entsprechenden Kalibrierungsmessungen notwendig. Das kontinuierliche Aufheizen 
der zu vermessenden Probe von Raumtemperatur bis auf T = 300 °C erfolgte in Vakuumatmo-
sphäre (Restgasdruck p0 = 2*10-3 Pa) mit einer Rate von 4 Kmin-1 (korrigierte Werte). Wäh-
rend dieser Wärmebehandlung wurden Röntgenbeugungsdiagramme mit einer Messzeit von 
nur t = 5 min aufgenommen, so dass jedes Diffraktogramm einen Temperaturbereich von 
∆T = 20 K überdeckt. 
 
2.4.2 Spektroskopische Verfahren 
 
Optische Glimmentladungsspektroskopie (GDOES) 
GDOES-Tiefenprofile wurden am IFW Dresden4 mit Hilfe eines Spektrometers GDS 750 (Fa. 
LECO) unter Verwendung eines Hochfrequenzgenerators [186] gemessen. Bei simultaner 
Aufnahme mehrerer im Plasma zur optischen Emission angeregter Elemente kann ein breites 
Spektrum des Periodensystems abgedeckt werden. Im Rahmen dieser Arbeit erfolgte die Mes-
sung der Tiefenprofile für die Elemente Kupfer, Tantal, Silizium, Stickstoff, Sauerstoff und 
Kohlenstoff im Bereich der Schichten und des Si-Substrats mit einer hohen Tiefenauflösung 
(< 5 nm an der Probenoberfläche). Dazu fanden die folgenden Emissionslinien Verwendung: 
λCu = 327.4 nm, λTa = 362.6 nm, λSi = 288.1 nm, λN = 174.2 nm, λO = 130.2 nm, 
λC = 156.1 nm. Mit den eingestellten Parametern (f = 4.4 MHz, Ueff = 450 V, Sputtergas Ar 
(99.998 v.%), Arbeitsdruck p ≈ 770 Pa, Sputterleistung P ≈ 12 W) konnten in kurzer Zeit 
(Messzeit pro Tiefenprofil kleiner 1 s) zahlreiche Proben hinsichtlich des Schichtaufbaus und 
der einsetzenden Diffusionsprozesse in einem makroskopischen Probenbereich (Durchmesser 
des Sputterkraters ca. 2.5 mm) charakterisiert werden. Da jedoch die Signalverläufe der Tie-
fenprofile zum Teil signifikant instrumentell beeinflusst sind (z. B. durch die Kraterform), ist 
eine sorgfältige Abtrennung physikalischer Effekte von Probeneigenschaften vorzunehmen, 
was an folgendem Beispiel erläutert werden soll. Einerseits ist mittels GDOES auf Grund 
einer hohen Nachweisempfindlichkeit (von ca. 5 ppm Cu im Si) die Beobachtung einer Cu-
Diffusion ins Silizium möglich. Andererseits sei bereits an dieser Stelle bemerkt, dass eine 
Cu-Inselbildung (vgl. Kapitel 4.1.2) bezüglich des Cu-Profils ähnliche Effekte wie eine Cu-
Diffusion hervorrufen kann. Erreicht der Sputterkrater das nichtleitende SiO2, so erhöht sich – 
möglicherweise durch eine Fokussierung der Ar+-Ionen auf die Cu-Inseln – das Cu-Signal, 
womit aber eine Diffusion von Kupfer ins Dielektrikum hinein vorgetäuscht wird. 
 
Augerelektronenspektroskopie (AES) 
Zur sensitiven Charakterisierung von Probenoberflächen bzw. für die Aufnahme von Tiefen-
profilen mit einer im Vergleich zur GDOES deutlich höheren lateralen Auflösung wurde die 
Augerelektronenspektroskopie eingesetzt. Die Messungen erfolgten am IFW Dresden5 an 
einer Auger-Mikrosonde PHI 660 (Fa. Physical Electronics) mit Primärelektronen der Energie 
E0 = 10 keV. Zur Analyse der Auger-Elektronen entsprechend ihrer kinetischen Energie 
wurde ein Zylinderspiegelanalysator (Energieauflösung ∆E/E = 0.6 %) eingesetzt, wobei die 
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Probenoberflächennormale um einen Winkel von 30° gegenüber dessen Achse gekippt war. 
AES-Punktmessungen erfolgten mit einer lateralen Auflösung von etwa 1 µm. Der Basisdruck 
der Apparatur betrug p0 = 4*10-8 Pa. 
Zur Aufnahme von Tiefenprofilen für die einzelnen Schichtstapel ist ein sukzessiver 
Sputterabtrag notwendig. Dieser erfolgte im Rahmen der vorliegenden Arbeit (Proben 
SNCTSN0SO, SNCTSN0SO(2) und SNCTSN0SO(3)) mit Ar+-Ionen der Energie 
E0 = 1.5 keV, die unter einem Winkel von 61° zur Oberflächennormale auf die Probe auftra-
fen. Damit ergab sich eine Sputterrate von 4.6 nm
 
min-1 für 100 nm thermisches Oxid auf ei-
nem Si-Wafer. Während der Ionenstrahl über eine Fläche von 3 x 3 mm2 gerastert wurde, er-
folgten die sich jeweils anschließenden AES-Punktmessungen (Durchmesser der einzelnen 
Messflecke ca. 1 µm) im Zentrum des entstandenen Sputterkraters. 
Folgende Auger-Elektronen wurden für die Analysen verwendet: 
Ta(M5N6,7N6,7) = 1674 eV, Si(KL2,3L2,3) = 1613 eV, Cu(L3M4,5M4,5) = 918 eV, 
O(KL2,3L2,3) = 508 eV, N(KL2,3L2,3) = 380 eV, C(KL2,3L2,3) = 270 eV, wobei jeweils die 
Auger-Übergänge und die zugehörigen (gemessenen) kinetischen Energien der Auger-Elek-
tronen angegeben sind. Es sei bemerkt, dass diese vom jeweiligen Bindungszustand abhän-
gen. Im Fall von Si(KL2,3L2,3) ergibt sich z. B. für SiO2 ca. 1609 eV, für Si3N4 ca. 1612 eV, 
für reines Si ca. 1616 eV und bei Vorliegen von Siliziden ca. 1617 eV [187]. Demnach stellt 
die oben angegebene Energie nur einen Mittelwert dar.  
Die bei den Tiefenprofilmessungen detektierten Elementintensitäten wurden unter Ver-
wendung der entsprechenden Empfindlichkeitsfaktoren [Bestimmung anhand massiver Stan-
dards für die reinen Elemente (Cu, Ta) bzw. für Verbindungen (SiO2, Si3N4)] in Konzentrati-
onen umgerechnet. Für weitere Details zur Quantifizierung sei auf Referenz [187] verwiesen. 
Da Siliziumnitrid ein Isolator und damit für AES-Messungen nicht zugänglich ist, wurde die 
Röntgenangeregte Photoelektronenspektroskopie eingesetzt, um Tiefenprofile des Si3N4-Mas-
sivstandards sowie der SiNx-Schicht von Probe SNCTSN0SO im Ausgangszustand aufzu-
nehmen und damit Aussagen zur Zusammensetzung der SiNx-Passivierung zu treffen. 
 
Sekundärionenmassenspektroskopie (SIMS) 
Zur sensitiven Analyse von Kupfer in den Ta-basierten Schichten (Probe TSN2CTSN2SO(2)) 
erfolgten im Materialanalyselabor von AMD Saxony6 SIMS-Messungen an einem dynami-
schen, doppelt fokussierenden Sekundärionenmassenspektrometer IMS 6f (Fa. Cameca), wel-
ches sich auch bei niedrigen Sputterenergien durch eine sehr hohe Empfindlichkeit auszeich-
net. Für die Untersuchungen fanden O2+-Primärionen mit einer Energie von E0 = 1 keV Ver-
wendung. Während die laterale Ausdehnung des für die Tiefenprofilmessungen erzeugten 
Sputterkraters 150 x 150 µm2 betrug, wurde für die Analyse ein Probengebiet von etwa 
100 x 100 µm2 im Zentrum des Sputterkraters verwendet. 
Auf Grund der hohen Sensitivität der SIMS-Messungen und der unterschiedlichen Se-
kundärionenbildungswahrscheinlichkeiten für die einzelnen Spezies kann es bei niedriger 
Massenauflösung zu Interferenzen des Signals für das Isotop 63Cu mit den Signalen für ver-
schiedene mSixnOyHz-Cluster kommen. Die Bildungswahrscheinlichkeiten der genannten 
Cluster sind bereits durch die am Messvorgang beteiligten Elemente als sehr hoch einzuschät-
zen, da Silizium eine Komponente der TSN2-Diffusionsbarriere ist, mit Sauerstoff gesputtert 
wird und Wasserstoff einen Hauptbestandteil des Restgases in der Analysekammer darstellt. 
In der Natur vorkommendes Kupfer besteht allerdings neben 63Cu zusätzlich aus dem Isotop 
65Cu, wobei die Häufigkeitsverteilung 69 % : 31 % beträgt. Auf Grund von nur einer relevan-
ten Masseninterferenz mit dem 16O4H-Cluster, dessen Bildungswahrscheinlichkeit als eher ge-
ring einzustufen ist, erfolgten die SIMS-Tiefenprofilmessungen im Rahmen dieser Arbeit mit 
dem 65Cu-Signal bei einer Massenauflösung von m/∆m = 300. 
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Atomabsorptionsspektrometrie (AAS) 
Die Beurteilung der Barrierewirkung der untersuchten Materialien erfordert die Kenntnis der 
Cu-Gehalte, die nach thermischer Belastung in der Barriereschicht, im Dielektrikum und im 
Si-Substrat vorliegen. Hierzu wurden am IFW Dresden7 chemisch-analytische Verfahren für 
ein selektives nasschemisches Ablösen der einzelnen Schichten und die Bestimmung des Cu-
Gehalts in den erhaltenen Ätzlösungen entwickelt. 
Ausgangspunkt aller Verfahren war ein vollständiges Ablösen der vorhandenen Cu-
Schicht. Dies erfolgte durch mehrfache Behandlung mit einer 5 %igen Ammoniumperoxodi-
sulfatlösung (p.A., Fa. Merck) und anschließendem Spülen mit deionisiertem Wasser (Pro90, 
Fa. Seradest). Da die Ta-basierten Barrierematerialien nur gegenüber solchen fluorhaltigen 
Reagenzien eine ausreichende Reaktivität zeigen, in denen sich auch SiO2 mit hoher Reakti-
onsgeschwindigkeit auflöst, ergab sich zunächst die Möglichkeit, Barriere und SiO2-Schicht 
gemeinsam in 10 %iger Flusssäure (suprapur, Fa. Merck) zu lösen und eine Gesamtgehaltsbe-
stimmung für Kupfer in beiden Schichten durchzuführen. Um im Fall der Probe CTSN2SO(3) 
zwischen der Barriereschicht und dem SiO2 differenzieren zu können, erfolgte ein selektives 
chemisches Abtrennen der Barriere vom Dielektrikum durch zeitabhängiges Ätzen mit 
48 %iger Tetrafluoroborsäure (p.A., Fa. Sigma-Aldrich). Im Rahmen der Verfahrensent-
wicklung wurde die Diffusionsbarriere alternativ durch Ionenstrahlätzen abgetragen und der 
Cu-Gehalt in der SiO2-Schicht bestimmt. Dadurch konnte die Anwendbarkeit des zeitabhän-
gigen Ätzens mittels Tetrafluoroborsäure bestätigt werden. Das nach dem Ablösen von Bar-
riere und SiO2 verbleibende Si-Substrat wurde in einem Flusssäure-Salpetersäure-Gemisch 
(1 : 1 v./v.% HNO3 60 %ig und HF 40 %ig) bei T ≈ 100 °C aufgelöst. 
Die Probenstücke für die Cu-Bestimmung in Barriere und Dielektrikum bzw. im Si-Sub-
strat besaßen eine Größe von ca. 4 cm2 bzw. von ca. 0.3 bis 0.9 cm2. Während die Volumina 
der Aufschlusslösungen zwischen 100 und 500 µl für Barriere bzw. Dielektrikum und ca. 2 ml 
für das Si-Substrat betrugen, wurden die der Messlösungen entsprechend der zu erwartenden 
Cu-Konzentration zwischen 500 µl und ca. 100 ml eingestellt. Pro Probe erfolgte mindestens 
eine Doppelbestimmung. Für jede der in Teflongefäßen parallel durchgeführten Aufschlüsse 
wurde mindestens ein Blindwert mitgeführt, welcher die gleichen Vorbereitungsschritte wie 
die Proben durchlief. Der dabei bestimmte Mittelwert wurde vom Mittelwert der Cu-Gehalte 
einer Aufschlussserie subtrahiert.  
Zur Bestimmung des Cu-Gehalts kam die Graphitrohr-Atomabsorptionsspektrometrie 
(GF-AAS, AAS 6 vario, Fa. Analytik Jena AG) zum Einsatz. Die Messungen der Proben er-
folgte gegen säureangepasste Standards mit einem auf das Element Kupfer und die Proben-
matrix optimierten Ofenprogramm: Trocknen für t = 10 s bei T = 90 °C, für t = 15 s bei 
T = 105 °C und für t = 10 s bei T = 120 °C, Pyrolysedauer von t = 10 s bei T = 800 °C und 
Atomisierung bei T = 2000 °C. 
Da für Wärmebehandlungen bei T ≥ 600 °C Kupfer in die Gasphase übergeht und durch 
die von der Barriereschicht nicht bedeckte Rückseite ins Silizium eindringt, wurden zur Be-
rücksichtigung dieses Effekts einseitig mit 100 nm SiO2 bedeckte Si-Stücke in Gegenwart von 
Kupfer bei den gleichen Bedingungen wie die eigentlich zu analysierenden Proben wärmebe-
handelt und der jeweilige Cu-Gehalt bestimmt. Mit den dabei ermittelten Werten erfolgte die 
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2.4.3 Mikroskopische Verfahren 
 
Rasterelektronenmikroskopie (REM) 
Zur Beurteilung der Oberflächentopographie erfolgten in Kombination mit den AES-Messun-
gen rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen. Die dafür verwendeten Sekundärelek-
tronen wurden von einem Detektor verarbeit, der gegenüber der Probenoberflächennormale 
um einen Winkel von 30° gekippt war. 
 
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) 
Die Transmissionselektronenmikroskopie bietet den Vorteil, mikrostrukturelle Untersuchun-
gen mit verschiedenen Methoden bei hoher lokaler Auflösung am Querschnitt von Schicht-
stapeln durchzuführen [188]. So kann die TEM-Hellfeldabbildung zur Darstellung des 
Schichtaufbaus und zur Schichtdickenbestimmung genutzt werden. Zusätzlich sind Aussagen 
über den Kristallisationszustand der Barriereschichten ableitbar (Netzebenenabbildung). Wer-
den kristalline Phasen detektiert, können diese mit Hilfe der Elektronenbeugung identifiziert 
werden. Die analytische TEM mit den Methoden Energiedispersive Röntgenspektroskopie 
(EDXS) und Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) erlaubt Aussagen über die che-
mische Zusammensetzung sehr kleiner Volumina, wobei die (ordnungszahlabhängige) Nach-
weisempfindlichkeit in der Größenordnung von 1 at.% liegt. 
Im Rahmen dieser Arbeit erfolgte vorzugsweise die simultane Aufnahme von EDXS- und 
EELS-Spektren während einer Linienanalyse. Bei der Auswahl der für die einzelnen chemi-
schen Elemente charakteristischen Signalintensitäten musste allerdings beachtet werden, dass 
es sowohl im EDXS- als auch im EELS-Spektrum zu Überlagerungen von Peaks bzw. von 
Verlustkanten kommt. So überlappen für Tantal im EDXS-Spektrum der Ta-Mα1-Peak 
(1710 eV) mit dem Si-Kα1,2-Peak (1739 eV) sowie der Ta-Lα1,2-Peak (8146 bzw. 8088 eV) 
mit dem Cu-Kα1,2-Peak (8048 bzw. 8028 eV), so dass zur Auswertung der Signalintensitäten 
der Ta-Lβ1,2-Peak (9343 bzw. 9652 eV) herangezogen wurde. Im EELS-Spektrum liegt die 
Si-L(2,)3-Verlustkante (99 eV) in der Nähe der Cu-M(2,)3-Verlustkante (75 eV), so dass zur 
Auswertung der Signalintensitäten die Cu-L(2,)3-Verlustkante (933 eV) herangezogen wurde. 
Auf Grund einer geringen EELS-Intensität für hohe Energieverluste und eines damit in Ver-
bindung stehenden schlechten Signal-Untergrund-Verhältnisses konnte die Ta-M(4,)5-Verlust-
kante bei 1735 eV nicht zur Auswertung verwendet werden. Somit war Tantal nur mittels 
EDXS detektierbar. Es sei bemerkt, dass EDXS für den Cu-Nachweis in den Ta-basierten 
Barrieren nicht geeignet ist, weil die durch den Elektronenbeschuss entstandene charakteristi-
sche Ta-Strahlung ihrerseits in benachbarten Bereichen (wie z. B. der Cu-Schicht) Röntgen-
fluoreszenzstrahlung erzeugen kann. 
Die in dieser Arbeit vorgestellten TEM-Untersuchungen wurden im Materialanalyselabor 
von AMD Saxony8 mit Hilfe eines Tecnai F30 Transmissionselektronenmikroskops (Fa. FEI) 
durchgeführt, welches mit einem EDX-Detektor (Fa. EDAX) und einem Elektronenenergie-
verlustspektrometer (Fa. Gatan) ausgestattet war. Die Probenherstellung erfolgte mittels 
klassischer Querschnittspräparation (Schleifen, Dimpeln und weiteres Abdünnen mit Ar+-Io-
nen), womit Probendicken von 20 ... 40 nm erreicht wurden. Es sei bemerkt, dass die mit 
Hilfe der Methode des fokussierten Ionenstrahls (FIB) präparierten Querschnittsproben auf 
Grund ihrer größeren Dicke von 60 ... 80 nm verbunden mit dem hohen Streuabsorptionskon-
trast der Ta-basierten Barriereschichten für EELS-Untersuchungen eher ungeeignet waren 
[189]. 
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2.4.4 Bestimmung des Schichtspannung mit der Substratkrüm-
mungsmethode 
 
Die Methoden zur Spannungsmessung an dünnen Schichten können prinzipiell in zwei Kate-
gorien eingeteilt werden. Eine erste Kategorie umfasst dabei alle die Verfahren, die die elasti-
sche Dehnung der Kristallite einer Phase in der Schicht messen. Dazu gehört u. a. die rönt-
genographische Spannungsbestimmung, die bereits in Kapitel 2.4.1 vorgestellt wurde. Die 
zweite Kategorie beinhaltet die sogenannten Substratkrümmungsmethoden. Diese nutzen aus, 
dass es zur Durchbiegung des Substrats kommt, falls eine Spannung in die darauf abgeschie-
dene Schicht eingetragen wird. Aus den Krümmungsradien r1 und r0 des Substrats mit und 
ohne Schicht, dem Biaxialmodul Mhkl des Substrats sowie den Dicken hf und hs von Schicht 
bzw. Substrat kann gemäß der Stoney-Gleichung [190] auf die Schichtspannung σ 
geschlossen werden: 
 


















hklσ         2-2 
 
Die Spannungsbestimmung der auf Si-(100)-Scheiben (M100,Si = 180.5 GPa [191]) 
abgeschiedenen Schichten erfolgte im Rahmen dieser Arbeit am IFW Dresden9 durch Ermitt-
lung der Krümmungsradien r0 und r1 mit einem Dünnschicht-Spannungsmesssystem 
FLX 2400 (Fa. Tencor Instruments) und anschließender Berechnung von σ entsprechend 
Gleichung 2-2. Zur Aufnahme von Spannungs-Temperatur-Zyklen stand eine von Brückner et 
al. [191] aufgebaute und Weihnacht et al. [192] weiterentwickelte Spannungsmessapparatur 
zur Verfügung. Diese besteht prinzipiell aus drei Komponenten: einem laseroptischen System 
zur Spannungsbestimmung, einem regelbaren Heiz- und Kühlsystem sowie einer 
Vierpunktbiegeeinrichtung. Der Apparat setzt sich aus zwei Kammern zusammen, die durch 
ein optisches Fenster voneinander getrennt sind. Die obere Kammer steht permanent unter 
Vakuum (p0 ≈ 3*10-1 Pa) und beinhaltet die laseroptische Einheit, mit der die sogenannte 
Zweistrahlmethode zur Bestimmung der relativen Änderung des Krümmungsradius realisiert 
wird. Die untere (Proben-)Kammer enthält als Kernstück die Vierpunktbiegeeinrichtung. Bei 
reinen thermischen Zyklierexperimenten (in Vakuumatmosphäre bei einem Restgasdruck von 
p0 < 5*10-3 Pa) liegt die Probe (Streifen der Größe 60 x 8 mm2) auf zwei Auflagern auf. Ober- 
und unterhalb der Probe befinden sich zwei mit Heizleitern versehene planparallele Kupfer-
platten [193]. Folgendes Temperaturregime wurde im Rahmen dieser Arbeit bei der 
Aufnahme von Spannungs-Temperatur-Kurven verwendet: 3 x (Aufheizen von T = 25 °C mit 
einer Rate von 4 Kmin-1 auf T = 500 °C und anschließendes Abkühlen mit einer Rate von -
4 Kmin-1). Da während des Abkühlvorgangs die Probentemperatur ab einem bestimmten 
Zeitpunkt der Programmtemperatur nicht mehr folgen kann, wurde zwischen den einzelnen 
Zyklen eine Haltezeit von t = 5 h eingefügt, um sicherzustellen, dass der folgende 
Heizvorgang bei einer Probentemperatur von T ≈ 25 °C beginnen konnte. 
 
2.4.5 Bestimmung des spezifischen elektrischen Widerstandes 
 
Die Messungen des spezifischen elektrischen Widerstandes ρ der einzelnen Barriereschichten 
erfolgten am Institut für Halbleiter- und Mikrosystemtechnik der Technischen Universität 
Dresden nach der Vierpunktmethode [194]. 
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3 Mikrostruktur und funktionelle Eigen-
schaften der Diffusionsbarrieren im Aus-
gangszustand 
 
Wie der Literaturüberblick in Kapitel 1.2 gezeigt hat, ist die Leistungsfähigkeit einer Diffusi-
onsbarriere in der Cu-Metallisierung neben ihrer chemischen Zusammensetzung auch ent-
scheidend von der Mikrostruktur abhängig. Letztere bestimmt nicht nur das Reaktionsverhal-
ten mit dem Substrat, sondern auch das Diffusionsverhalten für verschiedene Atomsorten und 
damit im Speziellen dasjenige für Kupfer, womit die thermische Stabilität der Barrieren fest-
gelegt ist. Weiterhin hat die Mikrostruktur der Barriere einen entscheidenden Einfluss auf 
deren mechanische, thermische und elektrische Eigenschaften, wie z. B. die Schichtspannung, 
den linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten oder den spezifischen elektrischen Wi-
derstand. Sie kann ferner die Struktur des darüber abgeschiedenen Kupfers bestimmen. 
Aus genannten Gründen ist eine eingehende Strukturuntersuchung der präparierten Diffu-
sionsbarrieren unabdingbar. Diese wurde zunächst bezüglich Phasenzusammensetzung, Korn-
größe und Kornvorzugsorientierung an den Ta- und TaN-Einfachschichten (Kapitel 3.1) 
durchgeführt, um damit die Beobachtungen für die Ta-TaN-Mehrfachschichten (Kapitel 3.2) 
besser erklären zu können. Zusätzlich erfolgte die mikrostrukturelle und funktionelle Cha-
rakterisierung der ternären Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren in Abhängigkeit von ihrer Zusam-
mensetzung (Kapitel 3.3). 
 
3.1 Ta- und TaN-Einfachschichten 
 
Ta-Einfachschicht 
Im Ausgangszustand besteht die auf thermischem SiO2 abgeschiedene Ta-Diffusionsbarriere 
(Probe CTSO) hauptsächlich aus nanokristallinem tetragonalen β-Ta (JCPDS-ICDD 25-1280) 
(Abbildung 3-1), welches nach XRR-Messungen (Tabelle 3-1) mit ρTa = 16.3 gcm-3 eine 
gegenüber Volumenproben verringerte Massedichte aufweist. Die Auswertung des 002-
Bragg-Reflexes von β-Ta bei 2θ ≈ 33.6° mit der Scherrer-Formel (vgl. Kapitel 2.4.1) ergibt 
eine Kristallitgröße von dTa = 9.4 ± 2.3 nm. Diese liegt damit in der Größenordnung der 
Schichtdicke, die mittels XRR zu hTa = 10.4 nm bestimmt wurde. Ein äquivalentes Ergebnis 
ergibt sich für eine nominal 50 nm dicke Ta-Schicht (Probe TSO). In diesem Fall wird die 
Kristallitgröße zu dTa = 39 ± 5 nm ermittelt. Da sich die Lage des 002-Beugungsmaximums 
von β-Ta bei der Durchführung von θ -2θ-Messungen mit zunehmendem Betrag des Dis-
tanzwinkels ψ zu größeren Beugungswinkeln 2θ verschiebt (Abbildung 3-2 (a)), kann ge-
schlussfolgert werden, dass die Ta-Schicht nach der Abscheidung unter Druckspannung steht. 
Eine quantitative Spannungsanalyse ist jedoch nicht möglich, weil für tetragonales β-Ta die 
röntgenographischen Elastizitätskonstanten nicht vorliegen. Aus obiger Messung ergibt sich 
als zusätzliches Ergebnis nach Auftragen der maximalen 002-Reflexintensität in Abhängigkeit 
von ψ (Abbildung 3-2 (a)), dass die β-Ta-Kristallite eine Vorzugsorientierung aufweisen, bei 
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der die c-Achse der Einheitszelle parallel zur Probenoberflächennormale gerichtet ist (Tabelle 
3-2).  
 

































Abbildung 3-1. GA-XRD-Diagramme der Proben Cu/Ta/SiO2/Si (CTSO), Cu/TaN/SiO2/Si (CTNSO), 
Cu/TaN/Ta/SiO2/Si (CTNTSO) und Cu/Ta/TaN/Ta/SiO2/Si (CTTNTSO)  im Ausgangszustand. 
 

















































Abbildung 3-2. (a) Aus θ-2θ-Messungen an der Probe Ta/SiO2/Si (TSO) abgeleitete maximale Intensität und 
Lage des 002-Bragg-Reflexes von β-Ta in Abhängigkeit vom Distanzwinkel ψ; (b) Für die Probe TaN/SiO2/Si 
(TNSO) unter symmetrischem Strahlengang aufgenommene Intensität bei 2θ = 35.00° (111-Bragg-Reflex von kfz 
TaN) in Abhängigkeit vom Distanzwinkel ψ. 
 
Tabelle 3-1. Morphologische Charakterisierung der Proben Cu/Ta/SiO2/Si (CTSO) und Cu/TaN/SiO2/Si 
(CTNSO) im Ausgangszustand. 















CTSO 8.8 16.3 53.8 10.4 2.1 0.3 0.4 
CTNSO 8.8 12.8 53.1 14.7 2.3 0.4 0.6 
 
Neben den Bragg-Reflexen von β-Ta sind im Diffraktogramm für die Probe CTSO 
(Abbildung 3-1) noch zusätzliche Beugungsmaxima bei 2θ = 43.4°, 50.6°, 74.2° und 90.1° 
erkennbar. Diese können dem 111-, 200-, 220- bzw. 311-Reflex von polykristallinem Kupfer 
zugeordnet werden. Auf Grund der verwendeten Beugungsgeometrie mit einem Einfallswin-
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kel von ω = 2° deutet ein intensitätsstarker 220-Reflex auf eine bevorzugte Orientierung der 
Cu-Kristallite mit der [111]-Richtung parallel zur Probenoberflächennormale hin. In diesem 
Fall ist der Winkel α, den die Normalen der (111)- und der (220)-Netzebenen im kubischen 
Kristallsystem einschließen (α =35.3°), in etwa gleich dem halben Beugungswinkel 
θ220 = 37.1° verringert um den Einfallswinkel ω = 2°.  
 
TaN-Einfachschicht 
Während die Proben CTSO und CTNSO nahezu gleiche Oberflächenrauhigkeiten σVakuum/Cu 
aufweisen, ist für die TaN-Schicht sowohl die Cu/Barriere- als auch die Barriere/SiO2-Grenz-
flächenrauhigkeit geringfügig erhöht (Tabelle 3-1). Die etwa 15 nm dicke TaN-Barriere be-
steht neben einem amorphen Anteil hauptsächlich aus nanokristallinem kfz TaN (JCPDS-
ICDD 49-1283), wobei die Kristallitgröße mit dTaN = 2.9 ± 0.6 nm im Gegensatz zu der der 
Ta-Körner in der Probe CTSO deutlich geringer ist. Eine Vergrößerung der TaN-Schichtdicke 
auf 50 nm (Probe TNSO) führt im Gegensatz zur Ta-Barriere nur zu einer unwesentlichen 
Zunahme der durchschnittlichen Kristallitgröße auf dTaN = 3.5 ± 0.3 nm. Eine in äquivalenter 
Weise zur TSO-Probe durchgeführte qualitative Spannungsanalyse ergibt, dass die TaN-
Schicht nach der Abscheidung ebenfalls unter Druckspannung steht. Damit ist prinzipiell die 
gegenüber den Reflexpositionen nach JCPDS-ICDD 49-1283 in Abbildung 3-1 beobachtete 
Verschiebung der TaN-Beugungsmaxima erklärbar. Einen zusätzlichen Beitrag könnte aller-
dings die Einlagerung von N-Atomen ins TaN-Gitter liefern, zumal die RBS-Analyse solcher 
TaN-Schichten ein N/Ta-Verhältnis von 1.1 ergab. Die Aufnahme der am 111-Reflex von 
TaN abgebeugten Intensität in Abhängigkeit vom Distanzwinkel ψ führt auf Grund der bei 
ψ = 0° und ψ ≈ ± 70.5° beobachteten Maxima auf das Vorliegen einer <111>-Texturkompo-
nente (Abbildung 3-2 (b)). Tabelle 3-2 fasst nochmals die Ergebnisse aus den 
Mikrostrukturuntersuchungen an den auf SiO2 präparierten Ta- und TaN-Schichten zusam-
men. Sie werden in prinzipiell gleicher Weise für die auf blanke Si-Wafer abgeschiedenen Ta- 
und TaN-Schichten erhalten (Proben CTS und TS sowie CTNS und TNS).  
 
Tabelle 3-2. Mikrostrukturelle Charakterisierung der Ta- und TaN-Diffusionsbarrieren im Ausgangszustand. 
Barriere Phasenzusammen-







9.4 ± 2.3 




TaN + geringer 
amorpher Anteil 
2.9 ± 0.6 




Ein Stapel aus verschiedenen Schichten, bei dem jede Komponente für sich bereits gute Bar-
riereeigenschaften aufweist, kann eine optimalere Diffusionsbarriere darstellen, da eine Ein-
zelschicht in solch einem Verbund gezielt eine bestimmte Funktion übernehmen kann, wie 
z. B. die Verbesserung der Haftfestigkeit zum Kupfer oder zum Dielektrikum.  
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In der vorliegenden Arbeit wurden Ta- und TaN-Schichten zu einer TaN/Ta-Zweifach-
schicht (TNT) bzw. einer Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht (TTNT) kombiniert und zwischen Kup-
fer und SiO2 abgeschieden. Im Folgenden soll unter Ausnutzung der Ergebnisse aus Kapitel 
3.1 die Mikrostruktur dieser Barrieren im Ausgangszustand näher charakterisiert werden. 
 
Das in Abbildung 3-1 dargestellte Diffraktogramm der Probe CTNTSO kann bzgl. der 
TaN/Ta-Barriere als Überlagerung der Beugungsdiagramme der Proben CTSO (nanokristalli-
nes metastabiles tetragonales β-Ta) und CTNSO (nanokristallines kfz TaN) beschrieben wer-
den. Auf Grund der in der oberen TaN-Schicht stattfindenden Absorption von Röntgenstrah-
lung ist jedoch die Intensität der Bragg-Reflexe der β-Ta-Phase erheblich reduziert. 
Im Ausgangszustand sind – wie im Fall der TaN/Ta-Doppelschicht – auch in dem unter 
streifendem Einfall aufgenommenen Diffraktogramm der dreifach gestuften Ta/TaN/Ta-Bar-
riere Bragg-Reflexe von kfz TaN und schwache Anzeichen von tetragonalem β-Ta beobacht-
bar (Abbildung 3-1). Zusätzlich erscheinen jedoch Beugungsmaxima, die der thermodyna-
misch stabilen Modifikation von Tantal zugeordnet werden können. Dieses krz α-Ta ist 
bevorzugt orientiert mit der <110>-Richtung parallel zur Probenoberflächennormale. Aus den 
bisherigen Untersuchungen kann somit geschlussfolgert werden, dass sich das α-Ta in der 
oberen (der Probenoberfläche zugewandten) Ta-Schicht befindet, während die untere Ta-
Schicht aus β-Ta und die Schicht dazwischen aus kfz TaN bestehen. Das bei Raumtemperatur 
bevorzugte Wachstum der im Gegensatz zu β-Ta elektrisch leitfähigeren α-Ta-Modifikation 
auf TaN befindet sich in Übereinstimmung mit der Literatur [195]. Die in Abbildung 3-3 
dargestellte TEM-Hellfeldaufnahme lässt auf Grund der scharfen Grenzflächen die 
Dreifachstufung der Ta/TaN/Ta-Barriere gut erkennen. Während die obere Ta-Schicht und die 
untere Ta-Schicht aus Kristalliten bestehen, deren Korngrößen im Bereich der Schichtdicken 
liegen, weisen die TaN-Körner in der mittleren Barriereschicht einen durchschnittlichen 
Durchmesser von dTaN ≈ 3 nm auf, was mit den XRD-Ergebnissen korreliert (vgl. Tabelle 
3-2). Wie für die drei bisher beschriebenen Systeme zeigen die Cu-Kristallite eine 
Vorzugsorientierung. Der Volumenanteil der <111>-Texturkomponente ist jedoch am größten 
bei Verwendung der dreifach gestuften Ta/TaN/Ta-Barriere.  
 
 






Die quantitative Analyse der chemischen Zusammensetzung der in dieser Arbeit untersuchten 
Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren erfolgte mittels RBS an 50 nm dicken Schichten, die durch reak-
tives Magnetron-Sputtern auf Kohlenstoffsubstrate abgeschieden wurden (vgl. Kapitel 2.1). 
Die Konzentrationen der Hauptbestandteile Tantal, Silizium und Stickstoff sind in Tabelle 3-3 
notiert und in Abbildung 3-4 grafisch dargestellt. Während der Si-Gehalt für alle Schichten 
mit xSi ≈ 20 at.% nahezu konstant bleibt, nimmt der N-Anteil mit Erhöhung des N2-Flusses 
während der Abscheidung näherungsweise linear zu. Er beträgt für die TSN4-Barriere 
xN = 52 at.%. Entsprechend verringert sich der Ta-Gehalt in den Ta-Si-N-Schichten von  
xTa = 73 at.% für die TSN0-Barriere auf xTa = 30 at.% für die TSN4-Barriere. Die mittels RBS 
detektierten geringfügigen Ar- und O-Verunreinigungen wurden bei der quantitativen Analyse 
nicht berücksichtigt. AES-Messungen zeigen, dass der O-Gehalt in den Ta-Si-N-Schichten 
xO ≤ 2 at.% beträgt. 
 
 
Tabelle 3-3. Chemische Zusammensetzung der Ta-Si-N-
Schichten im Ausgangszustand (nach RBS-Analyse). 
Elementkonzentrationen 
[at.%] Barriere 
xTa xSi xN 
TSN0 73 27 0 
TSN1 62 20 18 
TSN2 56 19 25 
TSN3 41 20 39 
TSN4 30 18 52 
 






























Abbildung 3-4. Grafische Darstellung der chemischen 
Zusammensetzung der Ta-Si-N-Schichten im Ausgangs-
zustand. 
 
Zur Charakterisierung der Schichtmorphologie der zwischen Kupfer und thermischem 
Oxid abgeschiedenen Ta-Si-N-Barrieren (Proben CTSNxSO mit x = 0 ... 4) wurden XRR-
Messungen durchgeführt (Abbildung 3-5) und die spekulär gestreute Intensität unter Verwen-
dung eines geeigneten Schichtmodells angepasst. Da sich die Zusammensetzung der Cu-
Deckschicht nicht ändert, ist der kritische Winkel θc für Totalreflexion (Totalreflexionskante) 
für alle Proben gleich (θc,Cu = 0.39°, Abbildung 3-5). Er ist auch in Übereinstimmung mit dem 
Wert, der für die CTSO- und die CTNSO-Probe ermittelt wurde (vgl. Kapitel 3.1). Die sich 
daraus ergebende Massedichte von ρCu = 8.8 gcm-3 ist im Vergleich zu der von Cu-Einkris-
tallen (ρCu = 8.9577 gcm-3 [196]) etwas geringer. Dies kann mit einem während der Abschei-
dung stattfindenden Einbau von Restgasatomen in die Cu-Schicht bzw. mit den durch die 
polykristalline Mikrostruktur vorhandenen Korngrenzen erklärt werden. Alle Ta-Si-N-
Schichten besitzen eine gegenüber Kupfer größere Massedichte, was sich jeweils aus der ent-
sprechenden zu höheren Einfallswinkeln verschobenen Totalreflexionskante ableiten lässt 
(Abbildung 3-5). Deren Lage ist allerdings nicht konstant, so dass die Massedichte in 
Abhängigkeit von der Zusammensetzung der Ta-Si-N-Barriere variiert. Sie beträgt im Fall der 
stickstofffreien Schicht ρTSN0 = 14.1 gcm-3 und nimmt mit steigendem Stickstoffgehalt auf 
ρTSN4 = 10.0 gcm-3 ab. Die in den Reflektogrammen beobachteten Oszillationen können den 
einzelnen Schichten der Probe zugeordnet werden und gestatten Aussagen über Schichtdicken 
sowie Grenzflächenrauhigkeiten. Da die hochfrequenten Cu-Schichtoszillationen bereits für 
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Einfallswinkel θ > 0.7° stark gedämpft sind, kann geschlussfolgert werden, dass die Oberflä-
chenrauhigkeit σVakuum/Cu verhältnismäßig groß ist. Sie beträgt durchschnittlich 
σVakuum/Cu ≈ 2.4 nm und wird durch die polykristalline Mikrostruktur des Kupfers hervorgeru-
fen. Im Gegensatz dazu werden die niederfrequenten Barriereoszillationen noch deutlich für 
große Streuwinkel beobachtet, was auf glatte und scharfe Cu/Barriere-Grenzflächen hindeutet 
(σCu/Barriere = 0.1 ... 0.3 nm). Mit steigendem Stickstoffgehalt in der Barriere gibt es allerdings 
eine Veränderung im Verlauf der spekulär gestreuten Intensitäten. Dieser wird in zunehmen-
dem Maß durch Barriereoszillationen mit zwei verschiedenen Frequenzen bestimmt. Während 
für die Beschreibung der TSN0-Barriere noch eine einzelne Schicht genügt (vgl. Messung und 
Anpassung in Abbildung 3-5), muss für die TSN4-Barriere eine Doppelschicht angenommen 
werden, womit jedoch eine sehr gute Anpassung der gemessenen Reflektometriekurve gelingt 
(Abbildung 3-5). AES- und GDOES-Messungen zeigen, dass diese Doppelschicht primär 
nicht mit der Einlagerung von Fremdatomen (z. B. Sauerstoff) in die Cu/Barriere-Grenzfläche 
erklärbar ist. Vielmehr könnte sie durch eine leicht inhomogene Verteilung von Silizium und 
Stickstoff innerhalb der Barriere verursacht sein. Entsprechend der Tiefenprofile lagern sich 
beide Elemente bei verringertem Ta-Gehalt bevorzugt in einer zur Probenoberfläche zuge-
wandten, etwa 0.7 nm dicken Schicht an. Auf Grund der für alle Proben nahezu konstanten 
absoluten Lage der Reflektometriekurve variiert die Barriere/SiO2-Grenzflächenrauhigkeit nur 
wenig (σBarriere/SiO2 = 0.3 ... 0.4 nm). 
 





























Abbildung 3-5. Röntgenreflektogramme der Proben Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO, x = 0 ... 4) im Ausgangszu-
stand (durchgezogene Linien: Experiment, gepunktete Linien: Anpassung). Als Orientierung sind zusätzlich die 
Lagen der Totalreflexionskanten für eine Cu-Schicht und eine reine Ta-Schicht eingezeichnet. 
 
Wie an den breiten Intensitätsmaxima bei kleinen Beugungswinkeln in den unter strei-
fendem Einfall aufgenommenen Diffraktogrammen zu erkennen ist (Abbildung 3-6), besitzen 
alle Ta-Si-N-Schichten im Ausgangszustand eine röntgenamorphe Mikrostruktur. Mit stei-
gendem Stickstoffgehalt in der Barriere verschiebt sich allerdings die Lage des ersten amor-
phen Maximums von 2θ = 38.0° für die Probe CTSN0SO zu 2θ = 35.3° für die Probe 
CTSN4SO, was auf strukturelle Unterschiede im amorphen Zustand hindeutet. Da die Ta-
Atome auf Grund der hohen Anzahl von Elektronen in der Atomhülle die stärksten streuenden 
Teilchen sind, können die Unterschiede mit einer veränderten Nahordnung dieser Atome er-
klärt werden. Es sei bemerkt, dass durch Anwendung der Röntgenangeregten 
Photoelektronenspektroskopie (XPS) detailliertere Aussagen über die Bindungszustände in 
den Ta-Si-N-Schichten möglich sind [197]. Entsprechend der Untersuchungen von Nötzold 
[198] und Fischer [199] ist für eine TSN0-Schicht das Silizium an das Tantal gebunden. Mit 
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steigendem N-Gehalt im Ta-Si-N nimmt der Anteil an Ta-N-Bindungen zu. Für N-Gehalte 
xN ≈ 40 at.% (TSN3) gibt es erste Anzeichen für die Existenz von Si-N-Bindungen, die ein-
deutig im TSN4 vorliegen [198, 199]. Im Gegensatz zu den zumindest teilweise 
polykristallinen Ta- und TaN-Schichten (vgl. Kapitel 3.1) ist für die amorphen Ta-Si-N-
Barrieren die Durchführung einer röntgenographischen Spannungsanalyse nicht möglich. Um 
dennoch Aussagen über die Spannungszustände treffen zu können, wurde die durch die 
Abscheidung der verspannten Ta-Si-N-Schicht im Substrat hervorgerufene Verwölbung 
ausgewertet (vgl. Kapitel 2.4.4). Demnach variiert der Betrag der intrinsischen 
Druckspannung von 50 nm dicken Ta-Si-N-Schichten zwischen σmin = 300 MPa und σmax = 820 MPa. Wie im Fall der Ta-, TaN- und gestuften Ta-TaN-Barrieren (vgl. 
Abbildung 3-1) ist das auf die Ta-Si-N-Schichten abgeschiedene Kupfer polykristallin. Die 
Cu-Kristallite weisen ebenfalls eine <111>-Textur auf, die von der chemischen 
Zusammensetzung der Ta-Si-N-Barriere abhängt. Ausführlichere Untersuchungen hierzu 
werden in Kapitel 6.1 vorgestellt. 
 


































Abbildung 3-7. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) im Ausgangszustand. 
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TEM-Untersuchungen an Querschnitten der Proben CTSNxSO bestätigen die mittels 
XRR erhaltenen Ergebnisse über den Schichtaufbau und die mittels GA-XRD gewonnenen 
Resultate über die Mikrostruktur. Die Hellfeldaufnahme von Probe CTSN0SO (Abbildung 
3-7) zeigt insbesondere, dass sowohl die Cu/Barriere- als auch die Barriere/SiO2-
Grenzflächenrauhigkeit sehr gering ist und dass die Barriere eine amorphe Struktur aufweist, 
was mittels konvergenter Elektronenbeugung bestätigt wurde. An der Cu/Barriere-Grenzflä-
che wird eine zusätzliche amorphe Schicht beobachtet. Diese ist sehr dünn und befindet sich 
auf der Oberseite der TEM-Lamelle, da die Cu-Kristallitstruktur in der Abbildung bis an die 
TSN0-Barriere verfolgt werden kann. Obwohl GDOES-Tiefenprofile an dieser Stelle kein 
erhöhtes Sauerstoffsignal zeigen, kann dieses Element durch eine EELS-Linienanalyse in der 
amorphen Schicht nachgewiesen werden. Entsprechend Wang et al. [200] wird daher 
angenommen, dass die beobachtete amorphe Schicht durch Oberflächenoxidation nach 
Herstellung der TEM-Probe entstand.  
 
Eine für die Bewertung einer Diffusionsbarriere außerordentlich wichtige physikalische 
Größe ist ihr spezifischer elektrischer Widerstand ρBarriere. In Abbildung 3-8 sind die Ergeb-
nisse der 4-Spitzen-Messungen (vgl. Kapitel 2.4.5) dargestellt, die an 10 nm dicken Ta-Si-N-
Schichten erhalten wurden.  
 






























Abbildung 3-8. Abhängigkeit des spezifischen elektrischen Widerstandes von der chemischen Zusammensetzung 
der Ta-Si-N-Schichten. 
 
Während der spezifische elektrische Widerstand für die TSN0-Schicht bzw. für die stickstoff-
armen Schichten (TSN1, TSN2) nahezu konstante Werte annimmt (ρTSNx ≈ 240 µΩ cm, 
x = 0 ... 2), ist bereits für TSN3 ein leichter Anstieg zu verzeichnen, der sich deutlich für die 
stickstoffreiche TSN4-Schicht fortsetzt (ρTSN4 = 1900 µΩ cm). Da nach Nicolet et al. [201] der 
spezifische elektrische Widerstand einer Diffusionsbarriere in Cu-Metallisierungssystemen 
kleiner als 1000 µΩ
 
cm sein sollte, ist die TSN4-Barriere für eine praktische Anwendung eher 
uninteressant. Ähnliches gilt für TSN3. Obwohl ρTSN3 obige Bedingung entsprechend 
Abbildung 3-8 erfüllen würde, verändert sich jedoch der spezifische elektrische Widerstand 
relativ stark bei geringen Schwankungen der Schichtzusammensetzung. Die TSNx-Barrieren 
mit x = 0 ... 2 sind daher die tatsächlichen Kandidaten für einen Einsatz in Cu-Metallisie-
rungssystemen. Für diese Schichten erfolgten somit auch die ausführlichsten Untersuchungen, 
wobei spezielles Augenmerk auf die TSN2-Barriere gelegt wurde. Aus Gründen der Ver-
gleichbarkeit und einiger interessanter Beobachtungen werden in den folgenden Kapiteln je-




Die mikrostrukturelle Charakterisierung der Proben im Ausgangszustand erfolgte mit Hilfe 
von Röntgenstreuexperimenten, die durch TEM-Untersuchungen unterlegt wurden. Obwohl 
die Cu-Schicht für alle Systeme polykristallin ist, variiert der Volumenanteil der beobachteten 
<111>-Texturkomponente. Er ist sowohl von der chemischen Zusammensetzung als auch von 
der Struktur der darunter abgeschiedenen Diffusionsbarriere abhängig. 
Im Ausgangszustand besteht eine auf SiO2 präparierte Ta-Schicht aus metastabilem tetra-
gonalen β-Ta, das eine Korngröße aufweist, die im Bereich der Barrieredicke liegt. Die somit 
vorhandenen Korngrenzen lassen zumindest bei erhöhten Temperaturen eine direkte Diffusion 
von Kupfer ins Substrat erwarten. Eine in der nahezu stöchiometrischen Zusammensetzung 
abgeschiedene TaN-Barriere ist dagegen hauptsächlich aus nanokristallinem kfz TaN aufge-
baut, dessen Korndurchmesser deutlich geringer ist als die Schichtdicke. Zusätzlich wird im 
Fall der TaN-Schicht ein amorpher Phasenanteil beobachtet. Mit Hilfe der Strukturuntersu-
chung der TaN/Ta-Zweifachbarriere, die ein Vorliegen von tetragonalem β-Ta in der Ta-
Schicht ergab, konnte die für die Ta/TaN/Ta-Dreifachbarriere detektierte krz α-Ta-Phase lo-
kalisiert werden. Sie befindet sich demnach in der oberen, d. h. der Probenoberfläche zuge-
wandten Ta-Schicht, während β-Ta im untersten Barriereteil wächst. Nanokristallines kfz 
TaN wird zusammen mit einem geringen amorphen Phasenanteil in der mittleren Barriere-
schicht beobachtet. 
Diffusionsbarrieren auf Ta-Si-Basis besitzen generell eine amorphe Mikrostruktur, so 
dass auf Grund der Abwesenheit von Korngrenzen eine gegenüber einer reinen Ta-Barriere 
erhöhte thermische Stabilität dieser Schichten erwartet wird. Der spezifische elektrische Wi-
derstand von Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren ist entscheidend von der chemischen Zusammen-
setzung abhängig und durch eine deutliche Zunahme für N-Gehalte xN > 25 at.% gekenn-
zeichnet.  
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4 Thermische Stabilität der auf SiO2 abge-
schiedenen Diffusionsbarrieren 
 
Zur Beurteilung der thermischen Stabilität, die entsprechend der Ausführungen in Kapitel 1.1 
zu den wichtigsten Barriereeigenschaften gehört, sowie zum Studium der Versagensmecha-
nismen ist das gezielte Herbeiführen des Barriereausfalls notwendig. Um dabei eventuell an 
der Barriere/SiO2-Grenzfläche stattfindende Vorgänge besser von denen zu unterscheiden, die 
an der Cu/Barriere-Grenzfläche beginnen, erfolgten zunächst Wärmebehandlungen an nicht 
mit Kupfer bedeckten Proben (Ta-, TaN-Einfachschichten (Kapitel 4.1.1), Ta-Si-N-Einfach-
schichten (Kapitel 4.3.1)). Jeweils im Anschluss wurden dann die mikrostrukturellen Verän-
derungen, die bei thermischen Belastungen unter dem Einfluss der Cu-Metallisierungsschicht 
auftreten, untersucht (Ta-, TaN-Einfachschichten (Kapitel 4.1.2), Ta-TaN-Mehrfachschichten 
(Kapitel 4.2), Ta-Si-N-Einfachschichten (Kapitel 4.3.2)). 
 
4.1 Ta- und TaN-Einfachschichten 
4.1.1 Reaktionsverhalten mit dem Substrat 
 
Ta-Einfachschichten 
Wie aus Abbildung 4-1 zu erkennen ist, führen Wärmebehandlungen der Probe TSO bei 
T = 500 °C und 550 °C für t = 1 h zu Verschiebungen der Bragg-Reflexe von β-Ta in Rich-
tung kleinerer Beugungswinkel. Diese Beobachtung ist mit einer Zunahme der bereits im 
Ausgangszustand vorhandenen Druckspannung innerhalb der Ta-Schicht erklärbar. Sie wird 
zusätzlich durch am 002-Beugungsmaximum von β-Ta vorgenommene XRD-Messungen 
unter symmetrischer Strahlführung bestätigt. Diese ergeben für betragsmäßig wachsende 
Distanzwinkel ψ eine im Vergleich zu Abbildung 3-2 (a) stärkere Verschiebung der Reflexla-
gen zu größeren Beugungswinkeln. Für Temperungen bei 550 °C ≤ T ≤ 700 °C erscheinen 
zusätzliche Reflexe in den Diffraktogrammen von Abbildung 4-1. Gleichzeitig nehmen die 
Intensitäten aller Bragg-Reflexe der ursprünglichen β-Ta-Phase ab. Ein Teil der zusätzlichen 
Beugungsmaxima lässt sich eindeutig der hexagonalen Ta2C-Phase (JCPDS-ICDD 65-0025) 
zuordnen. Der andere Teil kann nicht mit den bekannten Phasen für Tantalverbindungen be-
schrieben werden. Es ist auch nicht möglich, die Veränderungen in den Beugungsdiagrammen 
mit einem Orientierungswechsel der ursprünglichen β-Ta-Kristallite zu erklären, da speziell 
der Reflex bei 2θ = 15.9° (Abbildung 4-1 (b)) dieser Phase nicht zugeordnet werden kann. 
Unter der Annahme einer zweiten Phase mit tetragonaler Einheitszelle, die im Vergleich zu β-
Ta erhöhte Gitterparameter aufweist (a = 10.44(5) Å, c = 5.58(2) Å), können jedoch alle 
verbleibenden Beugungsmaxima zufriedenstellend beschrieben werden. Die zusätzliche Phase 
ist in den Diffraktogrammen der Abbildung 4-1 mit β‘-Ta bezeichnet. Nach einer 
Wärmebehandlung bei T = 750 °C sind die Bragg-Reflexe von β‘-Ta nicht länger beobachtbar 
und restliches β-Ta hat sich bei einem verbleibenden Ta2C-Anteil komplett in die thermody-
namisch stabile krz α-Ta-Modifikation (JCPDS-ICDD 04-0788) umgewandelt. Temperungen 
bei T = 900 °C führen zur Bildung von orthorhombischem Ta2O5 (JCPDS-ICDD 25-0922). 
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Während der Wärmebehandlung bei T = 1000 °C entsteht zusätzlich tetragonales Ta5Si3 
(JCPDS-ICDD 72-1275), wohingegen sich der Anteil von α-Ta verringert. 
 


















































































Abbildung 4-1. Unter streifendem Einfall (a) und unter symmetrischer Strahlführung (b) aufgenommene 
Röntgenbeugungsdiagramme der Probe Ta/SiO2/Si (TSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen 
bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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Abbildung 4-2 zeigt die nach Temperungen der Probe TSO bei verschiedenen 
Temperaturen aufgenommenen GDOES-Tiefenprofilverläufe für die Elemente Tantal, Sili-
zium, Kohlenstoff und Sauerstoff. Daraus ist zu erkennen, dass eine Wärmebehandlung bei 
T = 500 °C zu keinen signifikanten Veränderungen gegenüber dem Ausgangszustand führt. 
Bei T = 600 °C kommt es allerdings zum Anstieg des C-Gehalts innerhalb der Ta-Schicht 
(Abbildung 4-2 (c), Kurve (3)), was sich in Übereinstimmung mit dem Erscheinen von Ta2C-
Bragg-Reflexen im Beugungsdiagramm befindet (vgl. Abbildung 4-1). Die kleine Verschie-
bung des Ta- und Si-Signals zu längeren Sputterzeiten sowie die geringfügig erhöhte Rauhig-
keit der Ta/SiO2-Grenzfläche (Abbildung 4-2 (a) und (b), Kurve (3)) können ebenfalls mit der 
Einlagerung von Kohlenstoff in die Ta-Schicht und die sich anschließende Ta2C-Bildung er-
klärt werden. Nach Wärmebehandlung bei T = 800 °C kommt es zur weiteren Erhöhung der 
Rauhigkeit der Ta/SiO2-Grenzfläche sowie zu deren Verschiebung zu noch längeren Sputter-
zeiten (Abbildung 4-2 (a) und (b), Kurve (4)). Diese Beobachtung ist nicht notwendigerweise 
durch eine Reaktion zwischen der Ta-Schicht und dem SiO2-Substrat verursacht, sondern 
kann auch mit dem α-Ta-Kristallitwachstum oder der oben bereits erwähnten Ta2C-Bildung 
in Verbindung gebracht werden. Zusätzlich zu den signifikanten Veränderungen im Ta- und 
Si-Tiefenprofilverlauf nach Temperung von TSO bei T = 1000 °C bzw. 1100 °C (Abbildung 
4-2 (a) und (b), Kurven (5) und (6)) kommt es zur Verringerung der SiO2-Schichtdicke und zu 
einer Erhöhung des O-Signals innerhalb des ursprünglichen Ta-Schichtbereichs (Abbildung 
4-2 (d), Kurven (3) und (4)). Zusammen mit den XRD-Ergebnissen (vgl. Abbildung 4-1 (a)) 
deuten diese Beobachtungen auf eine Reaktion zwischen Tantal und SiO2 hin. 
 































  (1)  AZ
  (2)  500°C
  (3)  600°C
  (4)  800°C
  (5)  1000°C
  (6)  1100°C 
 
 















  (1)  AZ
  (2)  500°C
  (3)  600°C
  (4)  800°C
  (5)  1000°C






























  (1)  AZ
  (2)  500°C
  (3)  600°C
  (4)  800°C



























  (1)  AZ
  (2)  900°C
  (3)  1000°C













Abbildung 4-2. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a), Silizium (b), Kohlenstoff (c) und Sauerstoff 
(d) für die Probe Ta/SiO2/Si (TSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen 
Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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TEM-Querschnittsuntersuchungen an bis zu T = 700 °C wärmebehandelten TSO-Proben 
zeigen keine signifikanten morphologischen Veränderungen. Dies bedeutet insbesondere, dass 
sowohl die β‘-Ta- als auch die Ta2C-Kristallite, die sich bei T = 550 °C bzw. 600 °C zu bilden 
beginnen (vgl. Abbildung 4-1), in der ursprünglichen β-Ta-Region wachsen. Obwohl die 
Rauhigkeit der Ta/SiO2-Grenzfläche nach Temperung bei T = 750 °C leicht erhöht ist, bleibt 
die nunmehr aus α-Ta bestehende Schicht homogen und zusammenhängend (Abbildung 
4-3 (a)). Die 3 - 4 nm dicke amorphe Oberflächenschicht ist ein Resultat der Probenlagerung 
an Luft. Eine komplette Änderung der Schichtmorphologie wird nach Wärmebehandlung bei 
T = 1100 °C erhalten (Abbildung 4-3 (b)) Die raue Grenzfläche zum Substrat, die auch in den 
GDOES-Tiefenprofilen (vgl. Abbildung 4-2 (a) und (b), Kurve (6)) beobachtet wurde, deutet 
auf eine zwischen Tantal und SiO2 stattgefundene Reaktion hin. Dies ist in Übereinstimmung 
mit den XRD-Ergebnissen, wo die Bildung von Ta5Si3 und Ta2O5 nach Temperungen bei 
T ≥ 1000 °C detektiert wurde. Entsprechend einer kombinierten EDXS- und EELS-Linien-
analyse wächst das Tantalsilizid im Allgemeinen auf dem SiO2-Substrat (dunkelgraue 
Kristallite in Abbildung 4-3 (b)), wohingegen das Tantaloxid an der Probenoberfläche gefun-
den wird (hellgraue Kristallite in Abbildung 4-3 (b)). Die GDOES-Tiefenprofile für die Ele-
mente Silizium und Sauerstoff bestätigen dieses Wachstumsverhalten (vgl. Abbildung 4-2 (b) 
und (d), Kurve (6) bzw. (4)). 
 
  
Abbildung 4-3. TEM-Hellfeldaufnahmen der Probe Ta/SiO2/Si (TSO) nach Wärmebehandlungen bei T = 750 °C 
(a) und T = 1100 °C (b)  für die Zeitdauer von t = 1 h.  
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Entsprechend der XRD-Messungen kommt es während einer Wärmebehandlung bei 
T = 500 °C zur Erhöhung des Betrages der bereits im Ausgangszustand in der Ta-Schicht vor-
handenen Druckspannung. Nach Cabral et al. [202] führen wiederholte Spannungs-Tempera-
tur-Messungen bis zu T = 400 °C an 180 nm dicken β-Ta-Schichten zu einem äquivalenten 
Ergebnis. Während jedes Zyklus erhöht sich der Betrag der Druckspannung um 
durchschnittlich 0.5 GPa. Diese Beobachtung wurde mit der Einlagerung von O-Atomen in 
die Ta-Schicht erklärt [202]. Im Prinzip gibt es dafür zwei mögliche Sauerstoffquellen: (1) 
das Restgas der Temperatmosphäre und (2) die natürliche Oxidschicht an der Ta-Oberfläche. 
Deren Dicke wurde mittels XRR-Messung und anschließender Anpassung der spekulär 
gestreuten Intensitäten zu hTa2O5 = 2.8 nm bestimmt. Für die Diffusion von O-Atomen im 
Ta2O5 sowie im Tantal bei T = 500 °C können die entsprechenden Diffusionskoeffizienten mit    
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DO/Ta2O5 = 3.2*10-14 cm2s-1 [203] bzw. DO/Ta = 2.8*10-10 cm2s-1 [204] abgeschätzt werden. 
Damit ergeben sich für eine Zeitdauer von t = 1 h die mittleren Diffusionslängen l = (Dt)½ zu 
lO/Ta2O5 = 110 nm bzw. lO/Ta = 10 µm. Folglich sind O-Atome, die sich zu einem geringen 
Anteil im Restgas der Temperatmosphäre befinden, in der Lage, die Tantaloxidschicht zu 
durchdringen, um sich in der Ta-Schicht einzulagern. Als zweite Sauerstoffquelle fungiert die 
natürliche Oxidschicht selbst. Entsprechend Cros et al. [205] beginnt deren Zersetzung bei 
T = 550 °C, so dass die freiwerdenden O-Atome in das sich darunter befindende Tantal dif-
fundieren können. Nach Giber et al. [206] wird die Auflösung einer 100 nm dicken Ta2O5-
Schicht auf polykristallinem Tantal im Ultrahochvakuum bereits während Wärmebehandlun-
gen bei T > 400 °C beobachtet. Es ist zu erwarten, dass Cu-bedeckte Ta-Schichten auf Grund 
eines verringerten Sauerstoffangebots eine zumindest weniger starke Erhöhung der intrinsi-
schen Druckspannung während des Temperns zeigen. Einerseits erfolgt die Abscheidung der 
Cu-Schichten ohne Vakuumunterbrechung, so dass sich kein natürliches Tantaloxid bilden 
kann, und andererseits sollte die Cu-Deckschicht die Intensität der O-Diffusion aus dem Rest-
gas der Temperatmosphäre verringern. 
Für Wärmebehandlungen bei T ≥ 600 °C wird eine starke Diffusion von C-Atomen in die 
Ta-Schicht beobachtet (vgl. Abbildung 4-2 (c)). Mit dem Diffusionskoeffizienten  
DC/Ta = 2.18*10-9 cm2s-1 [207] berechnet sich die mittlere Diffusionslänge zu lC/Ta = 28 µm. 
Da zusätzliche Experimente zeigen, dass die C-Diffusion in die Ta-Schicht durch Wärmebe-
handlungen im Argonfluss bzw. unter verbesserten Vakuumbedingungen (p0 ≈ 10-5 Pa) deut-
lich reduziert werden kann, scheinen Kohlenwasserstoffe, die sich im Restgas des Hochvaku-
ums (p0 ≈ 10-4 Pa) befinden und sich während der Temperungen zersetzen, die Quelle für die 
diffundierenden C-Atome zu sein. Entsprechend der XRD-Ergebnisse (vgl. Abbildung 4-1) 
resultiert die C-Diffusion in die Ta-Schicht in der Bildung von hexagonalem Ta2C. Obwohl 
beide Prozesse die mikrostrukturelle Entwicklung der Ta-Schichten während der Wärmebe-
handlungen nicht stark zu beeinflussen scheinen (siehe unten), können sie signifikante Verän-
derungen der elektrischen und mechanischen Eigenschaften herbeiführen. 
Neben der beginnenden Ta2C-Bildung sind bei T = 600 °C noch zusätzliche Bragg-Re-
flexe im Diffraktogramm beobachtbar, wohingegen die Intensitäten der ursprünglichen Beu-
gungsmaxima von β-Ta abnehmen (vgl. Abbildung 4-1). Unter der Annahme einer neuen 
Phase mit tetragonaler Einheitszelle (wie im Fall von β-Ta), jedoch größeren Gitterparame-
tern, können die Bragg-Reflexe zufriedenstellend beschrieben werden. Da Temperungen im 
Argonfluss (bei verringertem C-Gehalt) die zusätzlichen β’-Ta-Reflexe nicht beeinflussen, 
scheint die Diffusion von C-Atomen in die Ta-Schicht nicht für das Erscheinen der β’-Ta-
Phase verantwortlich zu sein. Deren Stabilisierung durch Fremdatome kann allerdings nicht 
ausgeschlossen werden. Wie oben diskutiert, führt die Auflösung der natürlichen Oxidschicht 
auf der Ta-Oberfläche – selbst unter UHV-Bedingungen – zur Diffusion der freiwerdenden O-
Atome in die Ta-Schicht. Während der Wärmebehandlungen bis zu einer Temperatur von 
T = 700 °C wächst die β’-Ta-Phase auf Kosten des ursprünglichen β-Ta. Bei T = 750 °C wan-
deln sich beide Phasen komplett in die thermodynamisch stabile α-Ta-Modifikation um. Ent-
sprechend Clevenger et al. [95] tritt für dickere Ta-Schichten (100 nm) die Umwandlung von 
β-Ta zu α-Ta, die als Hauptmechanismus für die Relaxation der intrinsischen Druckspannung 
angesehen wird, ebenfalls abrupt bei T = 750 °C auf. In Kombination mit den GDOES- (vgl. 
Abbildung 4-2) und den TEM-Ergebnissen (vgl. Abbildung 4-3 (b)) zeigen die GA-XRD-
Untersuchungen (vgl. Abbildung 4-1 (a)), dass bei T = 1000 °C die gebildeten α-Ta-Kristal-
lite mit dem thermischen Oxid zu Ta2O5 und Ta5Si3 reagieren. Dies ist in Übereinstimmung 
mit theoretischen Betrachtungen von Pretorius et al. [208] und Beyers [209], die solch eine 
Reaktion zwischen Tantal und SiO2 vorhergesagt haben. Es sollte erwähnt werden, dass die 
Bildung von Ta5Si3 nicht mit einer Diffusion von Si-Atomen aus dem Si-Substrat durch das 
thermische Oxid erklärt werden kann. Unter Verwendung des Diffusionskoeffizienten von 
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Silizium in amorphem SiO2 bei T = 1100 °C (DSi/SiO2 = 3.08*10-20 cm2s-1 [210]) ergibt sich für 
t = 1 h eine mittlere Diffusionslänge von lSi/SiO2 = 1.1 Å, die viel kleiner ist als die Oxiddicke. 
 
TaN-Einfachschichten 
Entsprechend Abbildung 4-4 führt eine Wärmebehandlung der Probe TNSO bei T = 500 °C 
nicht nur zur Verschiebung der Bragg-Reflexe von kfz TaN zu größeren Beugungswinkeln, 
sondern auch zu einer Erhöhung der Intensitäten der Beugungsmaxima bei gleichzeitiger Ver-
ringerung der Halbwertsbreiten. Während der erste Effekt mit einer Verkleinerung der Gitter-
parameter in Verbindung gebracht werden kann, deutet die zweite Beobachtung auf ein 
Wachstum der TaN-Kristallite hin, was durch die quantitative Auswertung der Halbwerts-
breiten der Bragg-Reflexe bestätigt wird (Abbildung 4-5). Demnach erhöht sich die durch-
schnittliche Größe der TaN-Körner von anfänglich dTaN = 3.5 nm auf 10 nm nach einer Tem-
perung bei T = 900 °C.  
 








































Abbildung 4-4. GA-XRD-Diagramme der Probe TaN/SiO2/Si (TNSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebe-
handlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Das für die Probe TNSO beobachtete TaN-Kristallitwachstum ist von einer kontinuierli-
chen Abnahme des amorphen Phasenanteils begleitet (Abbildung 4-4). Zusätzlich kommt es 
ab T = 800 °C zu einer Intensitätserhöhung bei 2θ ≈ 26°. Während intensiverer Wärmebe-
handlungen (T = 1000 °C) entwickeln sich daraus Bragg-Reflexe, die dem tetragonalen Ta4N5 
(JCPDS-ICDD 75-0627) zugeordnet werden können. Temperungen bei T ≥ 1050 °C führen 
zur Bildung von hexagonalem Ta5N6 (JCPDS-ICDD 75-0628). Da es in den aufgenommenen 
GDOES-Tiefenprofilen zu keinen signifikanten Veränderungen gegenüber dem Ausgangszu-
stand kommt, kann davon ausgegangen werden, dass beide Tantalnitride (Ta4N5 und Ta5N6) 
 59
im Bereich der ursprünglichen TaN-Schicht wachsen. Anzeichen einer Reaktion mit dem 
SiO2-Substrat sind bis einschließlich T = 1100 °C nicht beobachtbar (vgl. Abbildung 4-4). 
 





























Abbildung 4-5. Abhängigkeit der TaN-Kristallitgröße dTaN für die Probe TaN/SiO2/Si (TNSO) von der Tempera-
tur T der einstündigen Wärmebehandlung. 
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Auf Grund der in den GA-XRD-Diagrammen (vgl. Abbildung 4-4) beobachteten Phasenum-
wandlung von TaN in Ta4N5 werden die im Ausgangszustand an den Schichten durchgeführ-
ten RBS-Messungen dahingehend bestätigt, dass das N/Ta-Verhältnis größer ist als eins und 
dass sich somit mehr N- als Ta-Atome in der TaN-Schicht befinden. Die Kristallstrukturen 
der beiden Tantalnitride sind in Abbildung 4-6 dargestellt. TaN kristallisiert in der Raum-
gruppe Fm3m (225) (Gitterparameter a = 4.3363(1) Å [117]), wobei sich sowohl die Ta-
Atome (Wyckoff-Lage 4b (½,½,½)) als auch die N-Atome (Wyckoff-Lage 4a (0,0,0)) auf 
gegenseitig um [½ ½ ½] verschobenen kfz Untergittern befinden. Ta4N5 kristallisiert dagegen 
in der Raumgruppe I4/m (87) (Gitterparameter a = 6.831 Å, c = 4.269 Å [211]), wobei Tantal 
die Wyckoff-Lage 8h (x,y,0 mit x = 0.2 und y = 0.4) besetzt und Stickstoff auf den Lagen 2b 
(0,0,½) und 8h (x,y,0 mit x = 0.1 und y = 0.7) zu finden ist. Anschaulich kann die Struktur von 
Ta4N5 als TaN-Gitter beschrieben werden, wo es allerdings auf Grund einer Fehlbesetzung 
des kfz Ta-Untergitters zu einer leichten tetragonalen Verzerrung der kubischen Einheitszelle 
kommt (Abbildung 4-6). Die Bildung von Ta4N5 während der Wärmebehandlungen der TaN-
Schicht ist zunächst als gestörtes Wachstum der im Ausgangszustand vorhandenen TaN-
Kristallite vorstellbar. Auf Grund eines Überangebots von Stickstoff können nicht mehr alle 
Plätze im kfz Ta-Untergitter besetzt werden. Dadurch verkürzen sich die Bindungsabstände, 
was zu einer Verkleinerung des Gitterparameters a und damit zu den in den Diffraktogram-
men beobachteten Reflexverschiebungen in Richtung größerer Beugungswinkel führt. Die 
kontinuierliche Annäherung an die Ta4N5-Struktur wird auch durch die Ausbildung des Re-
flexansatzes bei 2θ ≈ 26° zum Ausdruck gebracht. Bei ausreichender thermischer Aktivierung 
(T = 1000 °C) vollzieht sich schließlich die vollständige Phasentransformation. Die in der 
gestörten TaN-Struktur vorhandenen Oktaederlücken könnten dabei als Leerstellen für den 
Abtransport überschüssiger Ta-Atome aus den ursprünglichen TaN-Kristalliten dienen, wo-




Abbildung 4-6. Kristallstrukturen von kfz TaN (a) und Ta4N5 (b). Dargestellt sind jeweils vier Elementarzellen. 
 
4.1.2 Strukturelle Veränderungen bei vorhandener Cu-Metallisie-
rung 
 
Entsprechend der im letzten Abschnitt vorgestellten Untersuchungsergebnisse weisen sowohl 
Ta- als auch TaN-Schichten die für den Einsatz als Diffusionsbarriere in der Cu-Metallisie-
rung notwendige thermische Stabilität mit dem thermischen Oxid
 
auf. Weiterhin zeigte der 
direkte Vergleich beider Schichten, dass durch Zugabe von Stickstoff während der Abschei-
dung die Neigung zu einer chemischen Reaktion mit dem Substrat noch verringert werden 
kann. In diesem Abschnitt soll nun untersucht werden, welche Auswirkungen die Cu-Metalli-




Im Vergleich zu Abbildung 4-1 (a) zeigt Abbildung 4-7 die nach Wärmebehandlungen bei 
unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h unter streifendem Einfall auf-
genommenen Diffraktogramme der Cu-bedeckten Ta-Schichten auf einem SiO2-Substrat. 
Während für die Probe TSO nach Temperung bei T = 500 °C eine Verschiebung der β-Ta-
Reflexe zu kleineren Beugungswinkeln beobachtet wurde, tritt diese für die Probe CTSO 
nicht auf. Da die Lageveränderung der Beugungsmaxima im ersten Fall mit einer Erhöhung 
der Druckspannung innerhalb der Ta-Schicht durch Einbau von O-Atomen erklärbar war, 
kann geschlussfolgert werden, dass die Cu-Schicht die Intensität dieses Einlagerungsprozes-
ses zumindest verringert. Einerseits erfolgt die Cu-Abscheidung ohne Vakuumunterbrechung 
direkt nach Präparation der Ta-Schicht, so dass sich kein natürliches Oxid auf der Barriere-
oberseite bilden kann, und andererseits verlangsamt die Cu-Deckschicht die Eindiffusion von 
O-Atomen aus dem Restgas der Temperatmosphäre. Eine Wärmebehandlung von CTSO bei 
T = 600 °C führt zu Verschiebungen der β-Ta-Reflexe in Richtung größerer Beugungswinkel. 
Dieser Effekt könnte entsprechend Clevenger et al. [95] mit einem Abbau der intrinsischen 
Druckspannung auf Grund plastischer Verformung der Ta-Schicht erklärt werden. Bei 
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T = 700 °C kommt es schließlich zur Umwandlung der metastabilen β-Ta-Phase in die ther-
modynamisch stabile α-Ta-Modifikation (Abbildung 4-7), wobei die Kristallite bevorzugt mit 
der <110>-Richtung parallel zur Probenoberflächennormale wachsen. Die beginnende Pha-
sentransformation wird auch im Beugungsdiagramm nach Wärmebehandlung bei T = 600 °C 
für t = 2 h beobachtet. Temperungen bis zu t = 16 h resultieren nicht nur in einer Erhöhung 
der Intensität der α-Ta-Reflexe, sondern auch in deren Verschiebung zu kleineren Beugungs-
winkeln. Während die fortschreitende β- zu α-Ta-Phasentransformation die Ursache für die 
Intensitätserhöhung ist, könnte die zweite Beobachtung mit der Einlagerung von Fremdato-
men in das α-Ta-Gitter erklärt werden. Die GA-XRD-Diagramme der für t > 16 h wärmebe-
handelten Proben zeigen eine kontinuierliche Abnahme der α-Ta-Intensität und zusätzliche 
Reflexe, die auf Grund ihrer schwachen Intensität nicht eindeutig identifiziert werden können. 
 
































Cu/Ta/SiO2/Si (CTSO)  -  GA-XRD
 
Abbildung 4-7. GA-XRD-Diagramme der Probe Cu/Ta/SiO2/Si (CTSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebe-
handlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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(b) Cu/Ta/SiO2/Si (CTSO)  -  Cu-Tiefenprofile
  (1)  AZ
  (2)  400°C
  (3)  500°C
  (4)  600°C


















Abbildung 4-8. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Kupfer (b) für die Probe 
Cu/Ta/SiO2/Si (CTSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen 
T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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In Übereinstimmung mit den GA-XRD-Messungen (vgl. Abbildung 4-7) zeigen auch die 
GDOES-Tiefenprofile nach Wärmebehandlungen bis zu T = 400 °C keine signifikanten Ver-
änderungen gegenüber dem Ausgangszustand (Abbildung 4-8 (a) und (b), Kurven (1) und 
(2)). Bei T = 500 °C wird jedoch ein erhöhtes Ta-Signal im Bereich der Cu-Oberfläche detek-
tiert (Abbildung 4-8 (a), Kurve (3)), welches mit einer beginnenden Diffusion von Ta-Atomen 
aus der Barriere erklärbar ist. Solch eine Ta-Diffusion, die einerseits zu einer Veränderung der 
Form des Cu-Signals an der Probenoberfläche und andererseits zu einer Verschiebung des 
gesamten Cu-Profils zu längeren Sputterzeiten führt (Abbildung 4-8 (b), Kurven (3) und (4)), 
wurde ebenfalls durch Jang et al. [111] beobachtet. Im Tiefenprofil, welches nach Temperung 
bei T = 700 °C aufgenommen wurde (Abbildung 4-8 (a), Kurve (5)), ist Tantal nicht nur an 
der Probenoberfläche, sondern auch im unteren Teil der Cu-Schicht detektierbar. Auf Grund 
der Ta-Profilform ist es wahrscheinlicher, dass letzteres Signal durch eine fortschreitende Ta-
Diffusion und nicht durch ein α-Ta-Kristallitwachstum in die Cu-Schicht hinein verursacht 
ist. TEM-Untersuchungen unterstützen diese Interpretation. Wie Abbildung 4-9 zeigt, wach-
sen die α-Ta-Kristallite auf dem SiO2 und innerhalb der ursprünglichen Barriereregion. Kup-
fer kommt in direkten Kontakt mit dem Substrat, wobei EELS-Linienanalysen eine Cu-Diffu-
sion ins SiO2 bestätigen. Die etwa 5 nm dicke Oberflächenschicht besteht aus Tantaloxid, 
welches sich als Reaktionsprodukt aus an die Oberfläche diffundiertem Tantal und Sauerstoff 
aus dem Restgas der Temperatmosphäre zu bilden scheint.  
 
 
Abbildung 4-9. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Cu/Ta/SiO2/Si (CTSO) nach Wärmebehandlung bei einer 
Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 16 h. 
 
TaN-Einfachschichten 
Wie ein Vergleich der GA-XRD-Diagramme in Abbildung 4-4 und Abbildung 4-10 zeigt, hat 
die Abscheidung einer Cu-Schicht prinzipiell keine Auswirkungen auf die mikrostrukturelle 
Entwicklung der TaN-Barriere während durchgeführter Wärmebehandlungen. Neben einem 
TaN-Kristallitwachstum, welches durch die Abnahme der Halbwertsbreite der entsprechenden 
Bragg-Reflexe und die Verringerung des amorphen Phasenanteils angezeigt wird, kommt es 
zur Verschiebung der TaN-Beugungsmaxima in Richtung größerer Beugungswinkel. Gering-
fügige Intensitätsänderungen der Cu-Reflexe sind für Temperungen bei T > 700 °C beobacht-
bar. 
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Abbildung 4-10. GA-XRD-Diagramme der Probe Cu/TaN/SiO2/Si (CTNSO) im Ausgangszustand und nach 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Obwohl die GDOES-Tiefenprofilverläufe für die Elemente Kupfer, Tantal und Stickstoff 
bis T = 600 °C keine signifikanten Veränderungen zeigen (Abbildung 4-12 (a) und (b), Kurve 
(2)), erhöht sich die Rauhigkeit der Cu/TaN-Grenzfläche um 0.2 nm, was aus der Verringe-
rung der Amplitude der Barriereoszillationen im Reflektogramm geschlossen werden kann 
(Abbildung 4-11). Da insbesondere eine Diffusion von Ta-Atomen aus der TaN-Barriere an 
die Probenoberfläche nicht eintritt, ist die Ursache für die beobachtete Rauhigkeitszunahme 
sehr wahrscheinlich bei der Eindiffusion von O-Atomen aus dem Restgas der Temperat-
mosphäre zu suchen. Während im GDOES-Tiefenprofilverlauf des Ausgangszustandes kein 
erhöhtes O-Signal in der Cu/TaN-Grenzfläche erkennbar ist, wird ein solches jedoch nach 
erfolgten Wärmebehandlungen detektiert. Für T ≥ 800 °C kommt es zu deutlichen Verände-
rungen in den Reflektogrammen. Neben einem Verschwinden der Cu-Schichtoszillationen 
wird ein Intensitätseinbruch im Bereich der Totalreflexion beobachtet (Abbildung 4-11).  
 
































Abbildung 4-11. Röntgenreflektogramme der Probe Cu/TaN/SiO2/Si (CTNSO) im Ausgangszustand und nach 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h (durchgezogene Li-
nien: Experiment, gepunktete Linien: Anpassung). 
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Abbildung 4-12. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Kupfer (b) für die Probe 
Cu/TaN/SiO2/Si (CTNSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperatu-
ren T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Für T ≥ 800 °C verändern auch die GDOES-Tiefenprofile der Elemente Kupfer, Tantal 
und Stickstoff ihren Verlauf. Während die der Barriere zugeordneten Signale an der Proben-
oberfläche erscheinen, wird Kupfer im Bereich des Substrats detektiert. Sowohl die GDOES- 
als auch die XRR-Experimente deuten zunächst darauf hin, dass Kupfer massiv in die Bar-
riere und ins SiO2 diffundiert ist. Dies stünde jedoch im Widerspruch zu den GA-XRD-Mes-
sungen, bei denen deutliche Bragg-Reflexe von polykristallinem Kupfer beobachtet werden. 
Das scheinbare Problem klärt sich durch rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen 
(Abbildung 4-13). Diese zeigen, dass das Kupfer nach Wärmebehandlungen bei T ≥ 800 °C 
nicht mehr in der ursprünglichen Schicht, sondern in Form von Inseln auf dem TaN vorliegt. 
Durch zusätzliche AES-Messungen zwischen den Inseln (ohne Abbildung) wurde insbeson-
dere eine massive Cu-Diffusion in die Barriereschicht ausgeschlossen. 
 
 
Abbildung 4-13. REM-Aufnahme der Probenoberfläche von Cu/TaN/SiO2/Si (CTNSO) nach Wärmebehandlung 
bei einer Temperatur von T = 900 °C für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Die Ursache für den Prozess der Ausbildung von Materieinseln liegt darin begründet, 
dass eine dünne Schicht, die auf ein Substrat abgeschieden wurde, durch einen im Vergleich 
zu ihrem Volumen relativ großen Oberflächenanteil gekennzeichnet ist. Wenn möglich, wird 
das System daher versuchen, den hohen Oberflächenenergieanteil zu reduzieren. Ein 
Materialtransport über Diffusionsprozesse kann zu einer Verringerung der Oberfläche führen. 
Dadurch kommt es allerdings zur Formveränderung und in der Folge zum Aufreißen der 
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Schicht. Dieser Prozess, der letzten Endes in einer Inselbildung resultiert, wird als Agglome-
ration bezeichnet. Er vollzieht sich in zwei Schritten, der Bildung von Löchern in der Schicht 
und dem Wachstum dieser Hohlräume. Für den ersten Teilprozess sind Fluktuationen der 
Schichtdicke notwendig, die groß genug sein müssen, so dass die gesamte Schicht durchbro-
chen wird [212]. Diese Fluktuationen können z. B. durch Furchenbildung an solchen Stellen 
auftreten, wo Korngrenzen die Schichtoberfläche durchstoßen. Im Fall einer einzelnen Korn-
grenze an einer unendlich ausgedehnten Oberfläche vertieft sich die Furche nach einem t¼-
Wachstumsgesetz [213]. Bei polykristallinen Schichten kommt es zur Ausbildung von 
Furchen mit einer endlichen Tiefe, die durch die Schichtdicke und die Kristallitgröße 
bestimmt wird [214]. Wenn eine Furche das Substrat erreicht, so schließt die Furchenflanke 
mit der Substratoberfläche einen bestimmten Winkel ein. Ist dieser Kontaktwinkel groß 
genug, kommt es zur Bildung eines stabilen Loches in der Schicht. Das Wachstum solcher 
Löcher wird nun durch eine Verringerung der Krümmung im Kantenprofil der aufgerissenen 
Schicht getrieben. Im fortgeschrittenen Stadium können sich die Löcher vereinigen, so dass 
schließlich Materieinseln auf dem Substrat gebildet werden, die im Gleichgewicht eine 





Im Gegensatz zu den Ta- und TaN-Einfachschichten kommt es im Fall der TaN/Ta-Zweifach-
schicht bereits während der Wärmebehandlungen bei T = 300 °C und 400 °C zu signifikanten 
mikrostrukturellen Veränderungen, die durch Lageverschiebungen sowohl der β-Ta- als auch 
der TaN-Beugungsmaxima gekennzeichnet sind (Abbildung 4-14). Bei T = 500 °C erscheinen 
zusätzliche Bragg-Reflexe im Diffraktogramm, die hexagonalem Ta2N (JCPDS-ICDD 26-
0985) zugeordnet werden können. Trotz fortschreitender Ta2N-Bildung verbleibt selbst nach 
einer Temperung bei T = 700 °C etwas kfz TaN in der Barriereschicht. 
 






































Abbildung 4-14. GA-XRD-Diagramme der Probe Cu/TaN/Ta/SiO2/Si (CTNTSO) im Ausgangszustand und nach 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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Die GDOES-Tiefenprofilanalyse des Ausgangszustandes der Probe CTNTSO ergibt ein 
erhöhtes Ta-Signal im Bereich der Ta-Schicht und ein verringertes Ta-Signal in der TaN-Re-
gion. Stickstoff wird nur im oberen Barrierebereich detektiert (Abbildung 4-15 (a) und (b), 
Kurve (1)). Bereits nach Temperungen bei T = 300 °C und 400 °C zeigen die Tiefenprofile 
einen erhöhten N-Gehalt in der Ta-Schicht (Abbildung 4-15 (b), Kurven (2) und (3)). Dieser 
kann mittels Diffusion von N-Atomen aus der TaN-Schicht in die benachbarte Ta-Schicht 
erklärt werden. Wärmebehandlungen bei höheren Temperaturen resultieren in einer verstärk-
ten N-Diffusion. Die N-Verteilung in der gesamten Barriere bleibt jedoch selbst bei 
T = 700 °C inhomogen (Abbildung 4-15 (b), Kurven (4) und (5)). Ta-Diffusion an die Proben-
oberfläche, die für die Probe mit reiner Ta-Barriere bei T ≥ 500 °C beobachtet wurde (vgl. 
Abbildung 4-8 (a), Kurve (3)), startet im Fall der TaN/Ta-Doppelschicht erst nach Temperung 
bei T = 650 °C (Abbildung 4-15 (a), Kurve (3)). 
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Abbildung 4-15. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Stickstoff (b) für die Probe 
Cu/TaN/Ta/SiO2/Si (CTNTSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Tem-
peraturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht 
Wie im Fall der TaN/Ta-Doppelschicht führen auch für die Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht be-
reits Wärmebehandlungen bei T = 300 °C und 400 °C zu Lageveränderungen der den in den 
einzelnen Barriereschichten vorkommenden Phasen zugeordneten Beugungsmaxima. Insbe-
sondere verschieben sich die Bragg-Reflexe von α-Ta zu kleineren Beugungswinkeln, was 
auf eine Vergrößerung des zugehörigen Gitterparameters hindeutet (Abbildung 4-16). Die 
Intensitäten der erstmals bei T = 500 °C auftretenden Bragg-Reflexe von hexagonalem Ta2N 
verstärken sich während der Temperung bei T = 600 °C. Für intensivere Wärmebehandlungen 
kommt es allerdings zu keiner weiteren Zunahme des Ta2N-Anteils. 
Die in den Diffraktogrammen nach Wärmebehandlungen bei T = 300 °C und 400 °C be-
obachteten Reflexverschiebungen können abermals mit einer beginnenden N-Diffusion aus 
dem TaN in die beiden benachbarten Ta-Schichten erklärt werden. Wie Abbildung 4-17 (b) 
(Kurven (2) und (3)) zeigt, sind nach diesen Temperungen erhöhte N-Gehalte sowohl in der 
oberen als auch in der unteren Ta-Schicht detektierbar. Bei T = 600 °C sind die Ta-Verteilung 
und die N-Verteilung über die gesamte Barriereregion nahezu homogen. Sie verändern sich 
auch nicht mehr während intensiverer thermischer Belastung, was sehr gut mit den GA-XRD-
Ergebnissen korreliert. Im Gegensatz zur TaN/Ta-Zweifachschicht beginnt die Ta-Diffusion 
an die Probenoberfläche bereits bei T = 500 °C (Abbildung 4-17 (a), Kurve (4)). 
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Abbildung 4-16. GA-XRD-Diagramme der Probe Cu/Ta/TaN/Ta/SiO2/Si (CTTNTSO) im Ausgangszustand und 
nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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Abbildung 4-17. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Stickstoff (b) für die Probe 
Cu/Ta/TaN/Ta/SiO2/Si (CTTNTSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen 
Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Im Gegensatz zu Abbildung 3-3 ist in der TEM-Hellfeldaufnahme der Probe CTTNTSO 
nach Temperung bei T = 600 °C für t = 1 h (Abbildung 4-18) die Dreifachstufung der Barriere 
nicht mehr erkennbar. Vielmehr zeigt die Darstellung eine Einfachschicht mit homogener 
Elementverteilung. Entsprechend der GA-XRD-Ergebnisse besteht diese etwa 30 nm dicke 
Schicht hauptsächlich aus hexagonalem Ta2N. Auf Grund der scharfen Grenzfläche zum Sub-




Abbildung 4-18. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Cu/Ta/TaN/Ta/SiO2/Si (CTTNTSO) nach Wärmebehandlung 
bei einer Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Vergleichende Diskussion der an den Cu-bedeckten Ta- und TaN-Einfachschichten sowie Ta-
TaN-Mehrfachschichten erzielten Ergebnisse: 
Im Folgenden seien die zwei wichtigsten Diffusionsprozesse genauer betrachtet, die während 
thermischer Belastungen für die auf thermischem Oxid abgeschiedenen Barrieren auftreten. 
Dabei handelt es sich einerseits um die Ta-Diffusion aus der Barriere an die Probenoberfläche 
und andererseits um die N-Umverteilung innerhalb der Ta-TaN-Mehrfachschichtbarrieren. 
Letzterer Prozess führt schließlich zur Ta2N-Bildung. 
In Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung der Barriere kann es zur Diffu-
sion von Ta-Atomen durch die Cu-Schicht an die Probenoberfläche kommen. Während dieser 
Prozess für die reine Ta-Barriere bei T = 500 °C startet, gibt es keine Anzeichen für solch eine 
Diffusion bei TaN-Schichten bis einschließlich T = 700 °C. Dies deutet auf eine stärkere 
Wechselwirkung zwischen Ta- und N-Atomen als zwischen Ta-Atomen untereinander hin, 
was durch die negative molare Standardbildungsenthalpie von TaN (∆fH0TaN = -252 kJmol-1 
[215])  zum Ausdruck gebracht wird. Die räumliche Anordnung der Ta- und TaN-Schichten 
innerhalb einer gestuften Barriere hat ebenfalls einen Einfluss auf den Einsatzzeitpunkt der 
Ta-Diffusion. Für die TaN/Ta-Doppelschicht wird ein Ta-Oberflächensignal erstmals nach 
Temperung bei T = 650 °C detektiert. Dies scheint hauptsächlich dadurch verursacht zu sein, 
dass die Ta-Atome zunächst durch das nanokristalline TaN diffundieren müssen, bevor sie die 
Cu-Schicht passieren können. Bei Verwendung einer Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht erfolgt die 
Ta-Diffusion bereits bei T = 500 °C. In Verbindung mit den Ergebnissen für die Proben 
CTSO und CTNTSO kann geschlussfolgert werden, dass diese Ta-Atome aus der (oberen) α-
Ta-Schicht stammen und dass die Diffusion aus einer Ta-Schicht unabhängig von deren 
Kristallstruktur bei annähernd der gleichen Temperatur (T = 500 °C) einsetzt. Die hohe Affi-
nität zwischen Tantal und Sauerstoff scheint den Diffusionsprozess maßgeblich zu beeinflus-
sen. Bei T = 900 K beträgt der Energiegewinn für die Bildung von Ta2O5 ∆fGTa2O5 = -
1648 kJmol-1 [215]. Da die Diffusion entlang von Korngrenzen schneller erfolgt als die 
Gitterdiffusion (vgl. Kapitel 1.2.1.7), werden die zweidimensionalen Kristallbaufehler, die in 
der Cu-Schicht nahezu senkrecht von der Cu/Barriere-Grenzfläche an die Probenoberfläche 
verlaufen, die Hauptpfade für die Ta-Diffusion sein. Diese führt schließlich zur Verringerung 
der Barriereschichtdicke, was einen negativen Einfluss auf die thermische Stabilität haben 
dürfte. Außerdem könnte eine geringfügige Einlagerung von Ta-Atomen in die Cu-Schicht 
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deren elektrische Eigenschaften verändern. Aus diesen Gründen ist die Ta-Diffusion ein 
nachteiliger Prozess, der unterdrückt werden sollte. 
Die Kombination von Ta- und TaN-Schichten zu gestuften Barrieren kann zu einem 
weiteren Diffusionsphänomen führen. Bereits während einer Wärmebehandlung bei 
T = 300 °C diffundieren N-Atome aus der TaN-Schicht in die benachbarten Ta-Schichten. 
Entsprechend der GA-XRD-Untersuchungen in Kapitel 4.1.1 weist die TaN-Schicht eine na-
hezu stöchiometrische Zusammensetzung mit einem geringen Überschuss an Stickstoff auf. 
Diese zusätzlichen N-Atome könnten den Ausgangspunkt für den N-Umverteilungsprozess 
bilden, der sowohl für die TaN/Ta- als auch die Ta/TaN/Ta-Barriere beobachtet wurde. Wie 
aus den Röntgenbeugungsdiagrammen ersichtlich ist, resultiert eine Wärmebehandlung bei 
T = 500 °C in der beginnenden Bildung der hexagonalen Ta2N-Phase, die als Reaktionspro-
dukt aus Tantal und TaN aufgefasst werden kann. Nach [215] läuft diese Reaktion bei 
T = 800 K freiwillig unter Abgabe einer Energie von ∆GTa2N = -12.7 kJmol-1 ab. Auf Grund 
der Ta-Diffusion an die Probenoberfläche reagiert im Fall der TaN/Ta-Zweifachschicht nicht 
das gesamte TaN mit Tantal unter Bildung von Ta2N. Ein geringer Anteil von kfz TaN ver-
bleibt in der Barriere (vgl. Abbildung 4-14). Bei Verwendung der Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht 
ist die Menge an Tantal in der oberen und unteren Barriereschicht jedoch ausreichend, um den 
gesamten TaN-Phasenanteil umzusetzen. Nach Wärmebehandlung bei T = 700 °C gibt es eine 
gute Übereinstimmung zwischen dem Vorhandensein von Ta2N als einziger im Diffrak-
togramm beobachteter Phase (außer dem Kupfer der Deckschicht, Abbildung 4-16) und na-
hezu homogenen Verteilungen der Elemente Tantal und Stickstoff über den Barrierebereich 
(vgl. Abbildung 4-17). Sowohl die N-Umverteilung als auch die sich anschließende Tantal-
nitridbildung zerstören die Barriereintegrität und die ursprünglich forcierte Übernahme von 
speziellen Aufgaben durch die Einzelschichten geht verloren. Außerdem führen beide Pro-
zesse zu mikrostrukturellen Veränderungen, die neben physikalischen Eigenschaften (wie 
z. B. den spezifischen elektrischen Widerstand) auch die thermische Stabilität der Barrieren 
negativ beeinflussen könnten. Zur Untersuchung letztgenannter Problematik ist allerdings der 
Einsatz sensitiverer Methoden zum Cu-Nachweis in der Barriere und dem Substrat notwen-
dig. Hierzu durchgeführte Experimente werden in Kapitel 5.2.2 vorgestellt. 
 
4.3 Ta-Si-N-Einfachschichten 
4.3.1 Reaktionsverhalten mit dem Substrat 
 
Wie für eine reine Ta- bzw. eine binäre TaN-Schicht ist auch für ternäre Ta-Si-N-Schichten 
deren thermische Stabilität mit dem SiO2-Substratmaterial bis zu Wärmebehandlungen bei ei-
ner Temperatur von ca. T = 400 °C und einer Temperzeit von ca. t = 100 h von notwendiger 
Voraussetzung für einen Einsatz als Diffusionsbarriere in der Cu-Metallisierung. Wie rönt-
genographische Untersuchungen erkennen lassen, behalten alle Ta-Si-N-Schichten unabhän-
gig von der chemischen Zusammensetzung ihre im Ausgangszustand vorhandene amorphe 
Mikrostruktur bis zu Temperungen bei einschließlich T = 900 °C bei. Bis zu dieser Tempera-
tur werden in den Diffraktogrammen keine kristallinen Phasen beobachtet. Damit weisen die 
ternären Ta-Si-N-Barrieren die oben geforderte notwendige chemische Stabilität mit dem 
Dielektrikum auf. 
Um dennoch herauszufinden, durch welche Mechanismen die Schichtintegrität letztend-
lich verloren geht, wurden intensivere thermische Belastungen durchgeführt. Im Fall der 
Probe TSN0SO erscheinen erste Anzeichen für kristalline Bragg-Reflexe im Beugungsdia-
gramm nach Temperung bei T = 950 °C. Bei gleichzeitiger Abnahme des amorphen Phasen-
anteils erhöht sich für Wärmebehandlungen bei T ≥ 1000 °C die Intensität dieser Beugungs-
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maxima, die dem orthorhombischen Ta2O5 (JCPDS-ICDD 25-0922) zugeordnet werden kön-
nen. Da es im GDOES-Tiefenprofilverlauf für die O-Verteilung bei T = 950 °C zu einem Sig-
nalanstieg im Inneren der TSN0-Schicht und für intensivere Temperungen zu einer deutlichen 
Verschiebung des SiO2-Signals in Richtung Probenoberfläche kommt, kann geschlussfolgert 
werden, dass das im Diffraktogramm beobachtete Tantaloxid durch Reaktion von TSN0 mit 
dem Substrat und nicht mit dem Restsauerstoff aus der Temperatmosphäre entsteht. In letzte-
rem Fall würde sich das dem SiO2 zugeordnete O-Signal zu längeren Sputterzeiten verschie-
ben. 
Für die Probe TSN2SO kommt es bei T = 1000 °C zu ersten Intensitätsänderungen im 
Bereich des amorphen Beugungsmaximums (Abbildung 4-19). Dabei können die Bragg-Re-
flexe nach einer Wärmebehandlung bei T = 1050 °C hauptsächlich mit der hexagonalen Ta2N-
Phase (JCPDS-ICDD 26-0985), die sich als Folge einer einsetzenden Schichtkristallisation zu 
bilden scheint, beschrieben werden. Eine Temperung bei T = 1100 °C führt neben dem Ent-
stehen der TaN0.8-Phase (JCPDS-ICDD 25-1279) zur Bildung von orthorhombischem Ta2O5. 
In Übereinstimmung mit den GA-XRD-Resultaten treten im GDOES-Tiefenprofilverlauf 
erste signifikante Veränderungen in dem der TSN2-Schicht zugeordneten Si-Signal nach einer 
Wärmebehandlung bei T = 1000 °C auf (Abbildung 4-20 (b), Kurve(3)). Auf Grund einer bei 
T = 1050 °C fortschreitenden Verringerung der Si-Intensität (Abbildung 4-20 (b), Kurve (4)) 
und nahezu gleichbleibenden Ta- und N-Verteilungen (Abbildung 4-20 (a), Kurve (3)) kann 
geschlussfolgert werden, dass das auskristallisierte Ta2N im Bereich der ursprünglichen 
TSN2-Schicht wächst und dass wahrscheinlich kein Silizium in dieses Tantalnitrid eingebaut 
wird. Sowohl der Anstieg des O-Signals im unteren Teil des einstigen TSN2-Schichtbereichs 
als auch die Verschiebung des entsprechenden SiO2-Signals in Richtung Probenoberfläche 
(Abbildung 4-20 (c), Kurven (3) und (4)) deuten wie im Fall von TSN0 auf eine Reaktion mit 
dem Substrat hin. 
 



































Abbildung 4-19. GA-XRD-Diagramme der Probe Ta56Si19N25/SiO2/Si (TSN2SO) im Ausgangszustand und nach 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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Abbildung 4-20. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a), Silizium (b) und Sauerstoff (c) für die 
Probe Ta56Si19N25/SiO2/Si (TSN2SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen 
Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Eine weitere Erhöhung des N-Gehalts in der Ta-Si-N-Schicht führt zu keinen prinzipiel-
len Änderungen. Während erste Ansätze für eine Kristallisation der TSN4-Schicht nach 
Wärmebehandlung bei T = 1000 °C im Diffraktogramm zu beobachten sind, kann das Kris-
tallisationsprodukt nach Temperung bei T = 1050 °C als kfz TaN (JCPDS-ICDD 49-1283) 
identifiziert werden. Die bei T = 1100 °C einsetzende Reaktion mit dem SiO2-Substrat hat 
einerseits eine Verringerung der Intensitäten der TaN-Beugungsmaxima und andererseits die 
Bildung von Ta2O5 zur Folge. Tabelle 4-1 gibt nochmals einen Überblick über die in den 
einzelnen Diffraktogrammen beobachteten Phasen nach Wärmebehandlungen bei 
900 °C ≤ T ≤ 1100 °C für t = 1 h. 
 
Tabelle 4-1. Phasenbildungsverhalten der Proben Ta-Si-N/SiO2/Si (TSNxSO mit x = 0, 2, 4) für 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 TSN0SO TSN2SO TSN4SO 
AZ amorph amorph amorph 
900°C / 1h amorph amorph amorph 
950°C / 1h amorph + Ta2O5 amorph amorph 
1000°C / 1h amorph + Ta2O5 amorph + Ta2N amorph + TaN 
1050°C / 1h Ta2O5 amorph + Ta2N + Ta2O5 amorph + TaN 





Diskussion der Ergebnisse: 
Wie die obigen Untersuchungsergebnisse zeigen, gibt es zwei Prozesse, die die Integrität der 
auf thermischem Oxid abgeschiedenen Ta-Si-N-Schichten zerstören. Während die TSN0-
Schicht für T ≥ 950 °C mit dem Substratmaterial unter Bildung von Ta2O5 reagiert, setzt im 
Fall der stickstoffhaltigen Schichten ab T = 1000 °C zunächst ein Kristallisationsvorgang ein, 
wobei die Stöchiometrie der auskristallisierten Tantalnitride von der jeweiligen chemischen 
Zusammensetzung der Ta-Si-N-Schicht abhängt. Entsteht für die TSN2-Schicht hexagonales 
Ta2N, so bildet sich für die TSN4-Schicht kfz TaN. Möglicherweise ist es die Abweichung 
von der Stöchiometrie eines potenziellen Tantalsilizids, die im Fall der TSN0-Schicht eine 
Reaktion der Ta-Atome mit dem SiO2 begünstigt. Die Ta2O5-Bildung, die eindeutig einer Re-
aktion mit dem SiO2-Substrat und nicht mit dem Restsauerstoff in der Temperatmosphäre 
zugeschrieben werden muss, tritt auch für die stickstoffhaltigen Ta-Si-N-Schichten auf, aller-
dings bei Temperaturen, die oberhalb der Einsatztemperatur für die Kristallisation liegen. Da 
speziell für die Probe TNSO eine Reaktion mit dem SiO2-Substrat bis einschließlich 
T = 1100 °C nicht beobachtet wurde (vgl. Kapitel 4.1.1), ist davon auszugehen, dass nicht die 
auskristallisierten Tantalnitride mit dem Substrat reagieren, sondern dass bei erhöhten Tempe-
raturen vielmehr die Reaktion der Ta-Atome mit dem SiO2 gegenüber der Schichtkristallisa-
tion energetisch bevorzugt ist. Entsprechend der GA-XRD-Ergebnisse nimmt mit steigendem 
N-Gehalt im Ta-Si-N die Reaktionsfreudigkeit mit dem SiO2-Substrat ab. Während die 
Ta2O5-Bildung für TSN0 bereits bei T = 950 °C beginnt, wird sie für TSN2 und TSN4 erst 
nach Wärmebehandlungen bei T = 1050 °C bzw. 1100 °C beobachtet (vgl. Tabelle 4-1). 
 
4.3.2 Kristallisationsverhalten bei vorhandener Cu-Metallisierung 
 
Zur Charakterisierung der thermischen Stabilität sowie der Ausfallmechanismen der ternären 
Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren erfolgten nach Wärmebehandlungen bei T = 600 °C für unter-
schiedliche Zeitdauern (t = 1 h ... 100 h) neben XRR- und GA-XRD-Messungen auch 
GDOES-Tiefenprofilanalysen sowie TEM-Untersuchungen. 
 
Schichtmorphologie: 
In Abbildung 4-21 sind die nach Wärmebehandlungen bei T = 600 °C für unterschiedliche 
Zeitdauern t aufgenommenen Reflektogramme für die Proben CTSN0SO und CTSN4SO ge-
genübergestellt. Im ersten Fall werden bereits nach einstündiger Temperung deutliche Verän-
derungen der Barrierestruktur detektiert, was besonders gut an der Verringerung der Ampli-
tude der Barriereoszillationen erkennbar ist (Abbildung 4-21 (a)). Die Ursache dafür liegt bei 
der Erhöhung der Rauhigkeit der Cu/Barriere-Grenzfläche von ursprünglich σCu/TSN0 = 0.3 nm 
auf 0.5 nm. Zusätzlich verringern sich sowohl die Massedichte (von ρTSN0 = 14.1 gcm-3 auf 
13.8 gcm-3) als auch die Dicke der TSN0-Schicht (von hTSN0 = 10.4 nm auf 10.2 nm). Wie 
weiter unten gezeigt wird, sind alle diese Veränderungen mit einer Diffusion von Ta-Atomen 
aus der Barriere durch die Cu-Schicht an die Probenoberfläche erklärbar. Es sollte jedoch 
erwähnt werden, dass die einsetzende Diffusion von O-Atomen aus dem Restgas der Tem-
peratmosphäre in die Cu/TSN0-Grenzfläche bzw. eine mögliche Cu-Diffusion in die Barriere-
schicht auch zur Erhöhung der Cu/Barriere-Grenzflächenrauhigkeit beitragen können. Wäh-
rend längerer Wärmebehandlungen (t = 4 h) kommt es zur weiteren Erhöhung der Rauhigkeit 
(σCu/TSN0 = 0.7 nm) und nach t = 16 h sind nur noch Reste der Barriereschicht beobachtbar 
(Abbildung 4-21 (a)). Die TSN0/SiO2-Grenzflächenrauhigkeit behält ihren ursprünglichen 
Wert bei (σTSN0/SiO2 = 0.3 nm). Dies deutet auf eine inerte Grenzfläche zum Substrat hin und 
bestätigt somit die Ergebnisse aus Kapitel 4.3.1.  
Obwohl für die Probe CTSN4SO eine einstündige Wärmebehandlung zu keiner signifi-
kanten Änderung der Cu/TSN4-Grenzflächenrauhigkeit führt, kommt es zu einer deutlichen 
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Dickenvergrößerung der Barrieredoppelschicht, was aus der Abnahme der Periodenlängen der 
den beiden Einzelschichten zugeordneten Oszillationen geschlossen werden kann (Abbildung 
4-21 (b)). Dabei liefert die Anpassung der spekulär gestreuten Intensitäten die in Tabelle 4-2 
notierten Schichtdicken, deren Entwicklung einem der Probe CTSN0SO entgegengesetzten 
Trend folgt. Entsprechend der GDOES-Tiefenprofilanalyse (siehe weiter unten) kann dafür 
die Eindiffusion von O-Atomen aus dem Restgas der Temperatmosphäre in die Cu/Barriere-
Grenzfläche verantwortlich gemacht werden. Im Gegensatz zur Probe CTNSO lagert sich der 
Sauerstoff bei CTSN4SO in der Barriereschicht ein. 
 































































Abbildung 4-21. Röntgenreflektogramme der Proben Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) (a) und 
Cu/Ta30Si18N52/SiO2/Si (CTSN4SO) (b) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei einer Tempera-
tur von T = 600 °C für unterschiedliche Zeitdauern t (durchgezogene Linien: Experiment, gepunktete Linien: 
Anpassung). 
 
Tabelle 4-2. Entwicklung der Barriereschichtdicken und der Cu/Barriere-Grenzflächenrauhigkeiten für die Pro-
ben Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) und Cu/Ta30Si18N52/SiO2/Si (CTSN4SO) für Wärmebehandlungen bei einer 
Temperatur von T = 600 °C für verschiedene Zeitdauern t. Im Fall von CTSN4SO ist die Gesamtdicke der Dop-
pelschicht angegeben. 
T = 600 °C 
 AZ 
t = 1 h t = 4 h t = 16 h t = 64 h 
hTSN0 [nm] 10.4 10.2 10.0 - - 
σCu/TSN0 [nm] 0.3 0.5 0.7 - - 
hTSN4 [nm] 10.8 11.4 11.3 11.4 11.5 
σCu/TSN4 [nm] 0.1 0.1 0.1 0.1 0.1 
 
Phasenbildungsanalyse: 
Im Fall der stickstofffreien TSN0-Barriere bleibt die bereits im Ausgangszustand beobachtete 
amorphe Mikrostruktur selbst nach einstündiger Wärmebehandlung bei T = 600 °C erhalten 
(Abbildung 4-22 (a)). Erste Anzeichen einer Barrierekristallisation sind nach vierstündiger 
Temperung erkennbar. Die im Diffraktogramm beobachteten Bragg-Reflexe können eindeutig 
dem tetragonalen Ta5Si3 (JCPDS-ICDD 72-1275) zugeordnet werden. Längere Temperzeiten 
führen bei gleichzeitiger Abnahme des amorphen Untergrundes zur Vergrößerung der Ta5Si3-
Reflexintensitäten. Nach einer Wärmebehandlung für t = 100 h werden schwache Anzeichen 
von Ta2Si-Bildung  (JCPDS-ICDD 06-0522) beobachtet (Abbildung 4-22 (a)). Im Gegensatz 
zu CTSN0SO behält die TSN1-Barriere nach vierstündiger Temperung bei T = 600 °C ihre 
amorphe Mikrostruktur bei (Abbildung 4-22 (b)). Die Barrierekristallisation startet in diesem 
Fall nach einer Temperzeit von t = 16 h. Die sich bildenden Bragg-Reflexe können dem hexa-
gonalen Ta2N (JCPDS-ICDD 26-0985) zugeordnet werden. Zusätzliche Beugungsmaxima, 
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die durch die Bildung von tetragonalem Ta5Si3 hervorgerufen werden, sind nach einer Wär-
mebehandlung für t = 64 h beobachtbar (Abbildung 4-22 (b)). Für N-Gehalte xN ≥ 25 at.% in 
der Diffusionsbarriere sind Tantalnitride die einzigen Kristallisationsprodukte, die den Bragg-
Reflexen in den Beugungsdiagrammen zugeordnet werden können. Während die Kristallisa-
tion der TSN2-Barriere zur Bildung von hexagonalem Ta2N führt, kann im Fall der TSN3-
Barriere hexagonales Ta5N6 (JCPDS-ICDD 75-0628) erstmalig nach einer Temperung für 
t = 32 h im Diffraktogramm beobachtet werden. 
 












































































Abbildung 4-22. GA-XRD-Diagramme der Proben Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) (a) und 
Cu/Ta62Si20N18/SiO2/Si (CTSN1SO) (b) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei einer Tempera-
tur von T = 600 °C für unterschiedliche Zeitdauern t. 
 
In Abbildung 4-23 sind die Beugungsdiagramme aller Proben CTSNxSO (x = 0 ... 4) 
nach einer Wärmebehandlung für t = 100 h dargestellt. Einerseits ist daraus die Vielfalt der 
bei der Kristallisation der verschiedenen Ta-Si-N-Barrieren entstehenden Phasen ableitbar. 
Andererseits zeigt diese Abbildung, dass für die Probe mit TSN4-Barriere selbst nach einer 
Temperung bei T = 600 °C für t = 100 h außer den Cu-Beugungsmaxima keine weiteren 
Bragg-Reflexe im Diffraktogramm erkennbar sind, d. h. die Barriere ist immer noch röntgen-
amorph nach dieser Wärmebehandlung. Beugungsmaxima, die zu Kupferverbindungen gehö-
ren, speziell zu Kupfersiliziden, werden nicht beobachtet (Abbildung 4-23). Eine 
Zusammenfassung der Temperzeiten, die bei T = 600 °C für das Einsetzen der Barrierekris-
tallisation notwendig sind, gibt Tabelle 4-3. Außerdem sind darin die sich jeweils bildenden 
kristallinen Phasen notiert. 
 
Tabelle 4-3. Zusammenfassung der Temperzeiten t, die bei einer Temperatur von T = 600 °C für das Einsetzen 
der Barrierekristallisation notwendig sind, zusammen mit den entsprechenden Kristallisationsprodukten für die 
einzelnen  Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si – Systeme (CTSNxSO, x = 0 ... 4). 
Probe t [h] Kristallisati-
onsprodukte 
CTSN0SO 4 / 100 Ta5Si3 / Ta2Si 
CTSN1SO 16 / 64 Ta2N / Ta5Si3 
CTSN2SO 8 Ta2N 
CTSN3SO 32 Ta5N6 
CTSN4SO > 100 - 
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Abbildung 4-23. GA-XRD-Diagramme der Proben Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO, x = 0 ... 4) nach Wärmebe-
handlung bei einer Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 100 h. 
 
Tiefenprofilanalyse: 
Im Fall der Probe CTSN0SO treten erste signifikante Veränderungen im Tiefenprofil bereits 
nach kurzzeitiger Wärmebehandlung bei T = 600 °C auf. Während für den Ausgangszustand 
die nominale Schichtstruktur bestätigt und im Speziellen kein Tantal im Bereich der Cu-
Schicht nachgewiesen wird, resultiert eine einstündige Temperung in einem erhöhten Ta-Sig-
nal an der Cu-Oberfläche (Abbildung 4-24 (a), Kurven (1) und (2)). Dieses scheint durch eine 
Diffusion von Ta-Atomen aus der TSN0-Barriere durch die Cu-Schicht an die Probenoberflä-
che verursacht zu sein. Für längere Wärmebehandlungen (t > 4 h) wird zusätzlich eine erhöhte 
Ta-Intensität im unteren Teil der Cu-Schicht detektiert (Abbildung 4-24 (a), Kurven (4) und 
(5)). Die Si-Tiefenprofile zeigen ein äquivalentes Verhalten. Während sich das ursprüngliche 
Barrieresignal aufzulösen beginnt, wird eine erhöhte Si-Intensität im unteren Teil der Cu-
Schicht gemessen, die in Richtung Probenoberfläche abnimmt. Da für t > 4 h die Kristallisa-
tion der TSN0-Barriere einsetzt (vgl. Abbildung 4-22 (a)), scheinen die beobachteten 
Signalverläufe durch die gebildeten Ta5Si3-Kristallite verursacht zu sein. Die Diffusion von 
Ta-Atomen aus der Barriere an die Probenoberfläche hat auch einen Einfluss auf Form und 
Lage der Cu-Verteilungen. Temperungen für t = 1 h und 4 h resultieren in einer verringerten 
Intensität im oberen Teil der Cu-Schicht sowie einer Verschiebung des gesamten Tiefenpro-
fils zu längeren Sputterzeiten (Abbildung 4-24 (b), Kurven (2) und (3)). Die Ta5Si3-Bildung 
induziert eine weitere Verschiebung des Cu-Signals in Richtung SiO2, woraus geschlussfol-
gert werden kann, dass Kupfer zumindest an einigen Stellen in direkten Kontakt mit dem 
Substrat kommt. Obwohl in Abbildung 4-24 (b), Kurve (5) eine leichte Erhöhung der Cu-
Intensität im Bereich des SiO2 beobachtet wird, müssen zusätzliche Methoden eingesetzt wer-
den, um eine Cu-Diffusion zu bestätigen. 
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Abbildung 4-24. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Kupfer (b) für die Probe 
Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei einer Temperatur von 
T = 600 °C für unterschiedliche Zeitdauern t. 
 
Wie bei CTSN0SO beginnt auch bei CTSN1SO die Diffusion von Ta-Atomen aus der 
Barriere durch die Cu-Schicht an die Probenoberfläche bereits während der einstündigen 
Wärmebehandlung bei T = 600 °C (Abbildung 4-25 (a), Kurve (2)). Der Vergleich der 
Verhältnisse aus Ta-Oberflächensignal zu Ta-Barrieresignal ergibt allerdings, dass die Ta-
Diffusion bei CTSN1SO weniger intensiv erfolgt. Temperungen mit einer Dauer von bis zu 
t = 32 h resultieren nicht nur in einer verstärkten Ta-Diffusion an die Oberfläche (Abbildung 
4-25 (a), Kurven (2)-(4)), sondern auch in einer beginnenden Auflösung des ursprünglichen 
Si-Barrieresignals, was zu einer erhöhten Si-Intensität an der Probenoberfläche führt 
(Abbildung 4-25 (b), Kurve (4)). Da sich sowohl die Form des Ta- als auch die des N-
Barrieresignals nicht signifikant ändert, erfolgt das Wachstum der sich bei Temperungen für 
t ≥ 16 h bildenden Ta2N-Kristallite (vgl. Abbildung 4-22 (b)) hauptsächlich innerhalb der ur-
sprünglichen Barriereregion, wobei überschüssige Si-Atome durch das Kupfer an die Proben-
oberfläche diffundieren. Nach den Wärmebehandlungen für t > 32 h werden sowohl erhöhte 
Ta- als auch erhöhte Si-Signale im unteren Teil der Cu-Schicht beobachtet (Abbildung 
4-25 (a) und (b), Kurven (5) und (6)). Diese Intensitätsverläufe sind vergleichbar mit denen, 
die für die Probe CTSN0SO nach Temperungen mit einer Dauer von t > 4 h erhalten wurden, 
und können ebenfalls mit der Ta5Si3-Bildung in Verbindung gebracht werden (vgl. Abbildung 
4-22 (b)). 
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Abbildung 4-25. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Silizium (b) für die Probe 
Cu/Ta62Si20N18/SiO2/Si (CTSN1SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei einer Temperatur 
von T = 600 °C für unterschiedliche Zeitdauern t. 
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Obwohl im Gegensatz zu CTSN0SO und CTSN1SO für die Probe CTSN2SO nach einer 
einstündigen Wärmebehandlung bei T = 600 °C keine Ta-Diffusion an die Probenoberfläche 
beobachtet wird (Abbildung 4-26 (a), Kurve (2)), diffundieren – wie bei allen anderen Proben 
– O-Atome aus dem Restgas der Temperatmosphäre durch die Cu-Schicht in die Cu/Barriere-
Grenzfläche. Temperungen von CTSN2SO mit einer Dauer von bis zu t = 4 h führen zu kei-
nen signifikanten Veränderungen der Tiefenprofilverläufe. Bei nahezu gleichbleibenden For-
men des Ta- sowie des N-Barrieresignals verringert sich jedoch für t ≥ 8 h die Si-Intensität in 
der ursprünglichen Barriereregion, wohingegen sie in der Cu-Schicht und an der Probenober-
fläche ansteigt (Abbildung 4-26 (a) und (b), Kurven (4)-(6)). In Verbindung mit den GA-
XRD-Ergebnissen kann geschlussfolgert werden, dass die Ta2N-Bildung hauptsächlich in der 
ursprünglichen Barriereregion erfolgt. Überschüssige Ta- und N-Atome diffundieren an die 
Cu-Oberfläche (Abbildung 4-26 (a), Kurven (4)-(6)). Zwar wird nach der Barrierekristallisa-
tion ein erhöhtes Cu-Signal in der ursprünglichen Barriereregion detektiert, doch ist ein di-
rekter Nachweis einer Cu-Diffusion in das SiO2-Substrat mit den aufgenommenen GDOES-
Tiefenprofilen nicht möglich. 
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Abbildung 4-26. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Silizium (b) für die Probe 
Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (CTSN2SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei einer Temperatur 
von T = 600 °C für unterschiedliche Zeitdauern t. 
 
Für die TSN3-Barriere sind die Prozesse, die während der Wärmebehandlungen bei 
T = 600 °C ablaufen, im Wesentlichen die gleichen wie bei der Probe CTSN2SO. Während 
der Barrierekristallisation behalten die Ta- und N-Barrieresignale ihre ursprüngliche Gestalt 
annähernd bei und nur überschüssige Ta- und N-Atome diffundieren durch die Cu-Schicht an 
die Probenoberfläche. Der Hauptanteil der Si-Atome verlässt die Barriere, um ins Kupfer zu 
diffundieren bzw. sich ebenfalls an der Probenoberfläche anzulagern. Nur wenig Silizium 
verbleibt in der ursprünglichen Barriereregion bzw. in der Cu/Barriere-Grenzfläche. An die-
sen Stellen wird nach der Barrierekristallisation, d. h. für t ≥ 32 h, ein erhöhtes O-Signal de-
tektiert. 
Im Fall der TSN4-Barriere kommt es während der durchgeführten Wärmebehandlungen 
zu keinen signifikanten Veränderungen der Tiefenprofile. Außer einer Diffusion von O-Ato-
men aus dem Restgas der Temperatmosphäre in die Cu/Barriere-Grenzfläche und in den an-
grenzenden Barrierebereich sowie einer möglicherweise damit verbundenen leichten Homo-
genisierung der Si- und N-Signalverläufe werden keine weiteren Prozesse beobachtet. 
Eine Zusammenfassung der für die erstmalige Beobachtung der beschriebenen Interdiffu-




Tabelle 4-4. Zusammenfassung der Temperzeiten t, die bei einer Temperatur von T = 600 °C für eine erstmalige 
Beobachtung der beschriebenen Interdiffusionsvorgänge in den GDOES-Tiefenprofilen der Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si – 
Systeme (CTSNxSO, x = 0 ... 4) notwendig sind. (“n. b.” ... nicht beobachtet) 
Temperzeit t [h], die notwendig ist für 











CTSN0SO 1 n. b. 1 
CTSN1SO 1 32 1 
CTSN2SO 8 8 1 
CTSN3SO 32 32 1 
CTSN4SO n. b. n. b. 1 
 
Mikrostrukturanalyse: 
Ein Vergleich von Abbildung 3-7 mit Abbildung 4-27 (a) lässt erkennen, dass bereits eine 
Wärmebehandlung für t = 16 h bei T = 600 °C zur vollständigen Zerstörung der TSN0-Bar-
riere führt. Auf Grund der stattfindenden Kristallisation wird die amorph abgeschiedene 
TSN0-Schicht komplett aufgelöst. Mit Hilfe von konvergenter Elektronenbeugung konnte die 
bereits mittels GA-XRD beobachtete Ta5Si3-Bildung bestätigt werden (Abbildung 4-27 (a)). 
Die Tantalsilizidkristallite wachsen ausgehend vom SiO2 in Richtung Probenoberfläche. An 
vereinzelten Stellen, an denen Kupfer in direkten Kontakt mit dem Substrat gelangt, können 
Cu-Atome ins SiO2 diffundieren. Dies wurde mittels EELS-Analyse des in Abbildung 
4-27 (a) dunkelgrau erscheinenden Punktes (A), an dem es unter Elektronenbeschuss zur Cu-
Agglomeration kommt, bestätigt. Weiterhin konnte durch kombinierte EDXS- und EELS-
Linienanalyse (Abbildung 4-27 (b)) gezeigt werden, dass die Oberflächenschicht (B) in 
Abbildung 4-27 (a) aus amorphem TaSixOy besteht. Dieses scheint sich als Produkt der Reak-
tion von O-Atomen aus dem Restgas der Temperatmosphäre mit Ta- und Si-Atomen, die die 
Barriereregion verlassen haben, zu bilden. 
 






























Abbildung 4-27. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) nach Wärmebehandlung bei 
einer Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 16 h zusammen mit dem mittels konvergenter Elek-
tronenbeugung am Ta5Si3-Kristallit erhaltenen Beugungsdiagramm (a). Teil (b) zeigt die durch kombinierte 
EDXS- und EELS-Linienanalyse über die Querschnittsprobe erhaltenen Elementverteilungen. 
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Im Fall der TSN1-Barriere ist der Wachstumsprozess der Kristallisationsprodukte ein an-
derer. Abbildung 4-28 (a) zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme dieser Probe nach 
Wärmebehandlung für t = 100 h. Aus diesem Bild sowie den mittels kombinierter EDXS- und 
EELS-Linienanalyse erhaltenen Elementverteilungen (Abbildung 4-28 (b)) kann geschlussfol-
gert werden, dass die Ta2N-Kristallite hauptsächlich in der ursprünglichen Barriereregion 
wachsen und dass kein Silizium in dieses Tantalnitrid eingebaut wird. Die Ta5Si3-Kristallite, 
welche sich während der Wärmebehandlung mit einer Dauer von t = 64 h zu bilden beginnen, 
wachsen auf den Ta2N-Körnern. Sie enthalten etwas Stickstoff, der in den GDOES-Tiefenpro-
filen jedoch nicht beobachtet werden kann, da der Ta5Si3-Anteil in der wärmebehandelten 
Probe gering ist (vgl. Abbildung 4-22 (b)). Tantalsilizidkristallite, die direkt auf dem SiO2-
Substrat wachsen (wie es der Fall bei der Probe CTSN0SO ist), konnten nicht detektiert wer-
den. Mittels EELS-Linienanalyse war jedoch der Nachweis einer Cu-Diffusion ins SiO2-Sub-
strat möglich (Abbildung 4-28 (b)).  
 































Abbildung 4-28. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Cu/Ta62Si20N18/SiO2/Si (CTSN1SO) nach Wärmebehandlung 
bei einer Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 100 h (a) zusammen mit den durch kombinierte 
EDXS- und EELS-Linienanalyse über die Querschnittsprobe erhaltenen Elementverteilungen (b). 
 
Wie für die Probe CTSN1SO wachsen die Ta2N-Körner, die sich während der Kristalli-
sation der TSN2-Barriere bilden, direkt auf dem SiO2 und vornehmlich in der ursprünglichen 
Barriereregion (Abbildung 4-29 (a)). Sie bilden keine zusammenhängende Schicht. Vielmehr 
gibt es Stellen zwischen den einzelnen Ta2N-Kristalliten, an denen hauptsächlich Silizium 
und Sauerstoff mittels EELS detektiert werden. Zum größten Teil diffundieren jedoch die Si-
Atome aus der Barriereregion heraus, um in der Cu-Schicht gelöst zu werden. An der Proben-
oberfläche bildet sich ein Mischoxid, was durch erhöhte Ta-, Si-, N- und O-Signale an dieser 
Position angezeigt wird (Abbildung 4-29 (b)). Es sei bemerkt, dass es auch Oberflächenberei-
che gibt, an denen nur die Messung von erhöhten Ta- und N-Intensitäten möglich ist. Obwohl 
auch für die Probe CTSN2SO Bereiche existieren, wo die Cu-Schicht das SiO2-Substrat direkt 
kontaktiert, war der Nachweis einer Cu-Diffusion mittels EELS-Analyse nicht möglich (vgl. 
auch Abbildung 4-29 (b)). 
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Abbildung 4-29. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (CTSN2SO) nach Wärmebehandlung 
bei einer Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 100 h (a) zusammen mit den durch kombinierte 
EDXS- und EELS-Linienanalyse über die Querschnittsprobe erhaltenen Elementverteilungen (b). 
 
TEM-Hellfeldaufnahmen von Querschnitten der Probe CTSN3SO nach Wärmebehand-
lungen für t = 100 h sind vergleichbar mit denen der kristallisierten CTSN2SO-Probe. Im 
Speziellen wachsen die während der Kristallisation gebildeten Tantalnitridkörner größtenteils 
innerhalb der Barriereregion. 
Anzeichen einer Barrierekristallisation sind für CTSN4SO selbst nach einer Temperung 
bei T = 600 °C für t = 100 h nicht beobachtbar (Abbildung 4-30). In Übereinstimmung mit 
den GA-XRD-Resultaten (vgl. Abbildung 4-23) behält die TSN4-Barriere ihre amorphe 
Mikrostruktur bei. EELS-Linienanalysen zeigen, dass die 1 - 2 nm dicke Schicht zwischen 
dem Kupfer und der Barriere Sauerstoff enthält. Solch eine Oxidschicht, deren Bildung mit 
der Diffusion von Sauerstoff aus dem Restgas der Temperatmosphäre in die Cu/Barriere-
Grenzfläche erklärt werden kann, ist auch mittels GDOES detektierbar. 
 
 
Abbildung 4-30. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Cu/Ta30Si18N52/SiO2/Si (CTSN4SO) nach Wärmebehandlung 
bei einer Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 100 h. 
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Diskussion der Ergebnisse: 
Im Folgenden werden die verschiedenen Prozesse, die während der Wärmebehandlungen der 
Proben CTSNxSO (x = 0 ... 4) bei T = 600 °C auftreten und schließlich zum Ausfall der Dif-
fusionsbarrieren führen, diskutiert. Nach näherer Charakterisierung der Ta-Diffusion an die 
Probenoberfläche und der O-Diffusion in die Cu/Barriere-Grenzfläche, die beide vor der Bar-
rierekristallisation einsetzen, wird die Bildung der kristallinen Tantalsilizide und Tantalnitride 
eingehender erläutert. Zum Schluss erfolgt die Beschreibung der als Folge der Kristallisation 
stattfindenden Interdiffusion von Tantal, Silizium und Stickstoff sowie der Cu-Diffusion ins 
Substrat. 
Die Diffusion von Ta-Atomen aus der Barriere entlang der Cu-Korngrenzen an die Pro-
benoberfläche findet für die Proben mit TSN0- und TSN1-Barriere bereits während der ein-
stündigen Temperung bei T = 600 °C statt (vgl. Abbildung 4-24 (a) und Abbildung 4-25 (a)). 
Bei äquivalenter Wärmebehandlung der Probe CTSO wird dieser Diffusionsprozess ebenfalls 
beobachtet (vgl. Abbildung 4-8 (a)). Im Fall der reinen Ta-Barriere ist er jedoch intensiver als 
für die Probe mit TSN0-Barriere. Negative Standardbildungsenthalpien für kristalline Tantal-
silizide (∆fH0Ta2Si = -126 kJmol-1, ∆fH0TaSi2 = -119 kJmol-1 [215]) sind ein Hinweis für eine 
stärkere Wechselwirkung zwischen Ta- und Si-Atomen als zwischen Ta-Atomen 
untereinander. Wird für die Proben CTSN0SO und CTSN1SO jeweils das Verhältnis aus Ta-
Oberflächensignal zu Ta-Barrieresignal gebildet, so ist dieses im Fall der stickstoffhaltigen 
Barriere kleiner. Das weist auf eine Verringerung der Stärke der Ta-Diffusion bei CTSN1SO 
hin, was mit einem reduzierten Anteil an Ta-Ta-Bindungen erklärt werden kann. Wie die 
TEM-Untersuchungen zeigen, wird das an die Probenoberfläche diffundierte Tantal durch 
Sauerstoff aus dem Restgas der Temperatmosphäre oxidiert (vgl. Abbildung 4-27 (b)). Da 
durch die Ta-Diffusion die Dicke der Barriereschichten abnimmt (vgl. Tabelle 4-2) und 
zumindest lokale Veränderungen der chemischen Zusammensetzung auftreten, ist mit einem 
negativen Einfluss auf die thermische Stabilität der Ta-Si-N-Schichten zu rechnen. In Kapitel 
4.3.3 soll deshalb untersucht werden, ob durch die Abscheidung einer Passivierungsschicht 
auf die Cu-Oberfläche dieser Diffusionsprozess unterdrückt werden kann. Es sei noch 
erwähnt, dass für die Proben mit höherem N-Gehalt in der Ta-Si-N-Schicht (CTSNxSO mit 
x = 2 ... 4) eine Ta-Diffusion vor der Barrierekristallisation nicht beobachtbar ist. 
Obwohl in den Ausgangszuständen mittels GDOES und TEM eine erhöhte O-Konzentra-
tion innerhalb der Barrieren nicht detektiert werden kann, ist mit diesen Analysemethoden für 
alle Proben der O-Nachweis im Bereich der Cu/Barriere-Grenzfläche nach einstündiger Wär-
mebehandlung bei T = 600 °C möglich. Die erhaltenen Signalverläufe sind mit einer Eindiffu-
sion von Sauerstoff aus dem Restgas der Temperatmosphäre entlang der Cu-Korngrenzen in 
die Cu/Ta-Si-N-Grenzfläche und die angrenzende Barriereregion erklärbar. Entsprechend 
Shepherd et al. [216] resultiert die Lagerung von unabgedeckten Ta-Si-N-Schichten an Luft in 
einer Oxidation des nahen Oberflächenbereichs verbunden mit einer Verringerung des Ta- 
und des N-Gehalts. Unter Berücksichtigung dieser Beobachtungen kann angenommen wer-
den, dass im vorliegenden Fall die durch die Cu-Schicht eindiffundierten O-Atome mit dem 
oberen Bereich der Ta-Si-N-Schichten reagieren. Eine geringfügige Diffusion des Sauerstoffs 
in tiefere Barrierebereiche kann allerdings nicht ausgeschlossen werden. Während in den 
TEM-Hellfeldaufnahmen für die Proben CTSNxSO mit x = 2 ... 4 homogene amorphe Oxid-
schichten beobachtet werden, sind diese bei den anderen beiden Proben inhomogen, da sich 
dort der O-Diffusionsprozess mit dem der Ta-Diffusion überlagert. 
Längere Wärmebehandlungen der Proben CTSNxSO mit x = 0 ... 3 bei T = 600 °C führen 
zur Bildung kristalliner Phasen, was eine Interdiffusion der in den ternären Ta-Si-N-Barrieren 
vorhandenen Elemente voraussetzt. Während es für Barriereschichten mit einem N-Gehalt 
xN ≤ 25 at.% keinen eindeutigen Trend in der für das Einsetzen der Barrierekristallisation 
notwendigen Temperzeit gibt, steigt letztgenannte für solche Ta-Si-N-Schichten mit 
xN ≥ 25 at.% deutlich an. Für CTSN4SO bleibt die amorphe Struktur selbst nach einer Wär-
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mebehandlung für t = 100 h erhalten (vgl. Tabelle 4-3 und Abbildung 4-30). Im Fall von 
CTSN0SO führt die Barrierekristallisation zur Bildung von Ta5Si3 und Ta2Si. Um das Entste-
hen dieser beiden Tantalsilizide zu motivieren, kann die Kristallisation der amorphen Barriere 
mit der Abkühlung einer homogenen Schmelze verglichen werden [217]. Da der 
Kristallisationsprozess bei T = 600 °C verhältnismäßig langsam abläuft (vgl. Abbildung 
4-22 (a)), wird eine quasistatische Abkühlung angenommen. Obwohl die TSN0-Schicht durch 
Kathodenzerstäubung von einem Ta5Si3-Target hergestellt wurde, bestimmt sich deren Zu-
sammensetzung im Ausgangszustand zu Ta73Si27, was in erster Näherung mit der Stöchio-
metrie der Ta3Si-Phase korrespondiert. Da jedoch im Vorfeld der Kristallisation die oben be-
schriebene Ta-Diffusion stattfindet, erhöht sich zumindest lokal das Si/Ta-Verhältnis der 
amorphen Barriere. Es wird angenommen, dass dadurch der Si-Gehalt der gesamten TSN0-
Schicht auf einen Wert zwischen 33.3 at.% (Ta2Si) und 37.5 at.% (Ta5Si3) ansteigt. Entspre-
chend des Ta-Si-Phasendiagramms [218] ist Ta5Si3 die erste Phase, die sich während der 
quasistatischen Abkühlung einer Schmelze mit dieser Zusammensetzung bildet. Eine weitere 
Temperaturerniedrigung resultiert in einer Si-Verarmung der Flüssigkeit und während einer 
peritektischen Umwandlung reagiert die restliche Schmelze mit Ta5Si3 zu Ta2Si. Die obigen 
Betrachtungen zur Kristallisation der TSN0-Schicht beruhen auf der Tatsache, dass die 
amorphe Barriere weder mit dem SiO2 noch mit der Cu-Schicht reagiert. Während die 
thermische Stabilität mit dem Substrat entsprechend der Untersuchungen in Kapitel 4.3.1 
sichergestellt ist, kann das Stattfinden der zweiten Reaktion durch die Abwesenheit von 
Bragg-Reflexen kristalliner Cu-Verbindungen in den Diffraktogrammen von Abbildung 
4-22 (a) ausgeschlossen werden. Im Gegensatz zur alleinigen Bildung von Tantalsiliziden 
(Ta5Si3 und Ta2Si) bei der Probe CTSN0SO ist ein Tantalnitrid immer die erste Phase, die bei 
der Kristallisation einer stickstoffhaltigen Barriere entsteht (vgl. Tabelle 4-3). Mit steigendem 
N-Anteil in der Barriere ist das sich bildende Tantalnitrid stickstoffreicher (CTSN1SO, 
CTSN2SO: Ta2N; CTSN3SO: Ta5N6). Zusätzlich zum Ta2N entsteht für Barrieren mit 
0 at.% < xN < 25 at.% Ta5Si3 als zweite intermetallische Phase. Diese XRD-Ergebnisse sind in 
Übereinstimmung mit den GDOES-Tiefenprofilen und den TEM-Querschnittsaufnahmen. 
Letztere zeigen, dass die Bildung der Tantalnitride hauptsächlich in der ursprünglichen 
Barriereregion erfolgt, wohingegen die Ta5Si3-Kristallite in die Cu-Schicht hineinwachsen.  
Wie EELS-Linienanalysen an den Proben CTSN1SO (vgl. Abbildung 4-28 (b)) und 
CTSN2SO (vgl. Abbildung 4-29 (b)) zeigen, wird Silizium nicht in die kristallinen Tantal-
nitride eingebaut, sondern verlässt zum größten Teil während der Kristallisation den ur-
sprünglichen Barrierebereich. Die Si-Atome diffundieren in die Cu-Schicht, wo sie gelöst 
werden [219], bzw. an die Cu-Oberfläche, wo deren Oxidation erfolgt (vgl. Abbildung 
4-25 (b) und Abbildung 4-26 (b), Kurven (4)-(6) sowie Abbildung 4-29 (b)). Nur ein geringer 
Anteil an Silizium verbleibt an seiner ursprünglichen Position (vgl. Abbildung 4-26 (b), 
Kurve (6)). Entsprechend der TEM-Analyse gibt es Stellen im früheren Barrierebereich, wo 
Silizium und Sauerstoff als Hauptbestandteile detektiert werden. Als Schlussfolgerung ergibt 
sich, dass die kristallinen Tantalnitride keine zusammenhängende Schicht bilden. 
Obwohl eine Diffusion von Ta-Atomen aus der Barriere durch die Cu-Schicht an die Pro-
benoberfläche für die Proben CTSN2SO und CTSN3SO nach Wärmebehandlungen für t < 8 h 
(vgl. Abbildung 4-26 (a), Kurven (1)-(3)) bzw. t < 32 h nicht beobachtet werden kann, findet 
sie während der Barrierekristallisation statt. Dies bedeutet, dass ein geringer Anteil von Tantal 
nicht für die Bildung von Tantalnitriden verwendet wird. Im Gegensatz zu Silizium erfolgt für 
die überschüssigen Ta-Atome jedoch keine Einlagerung in die Cu-Schicht, da die Löslichkeit 
von Tantal in Kupfer im festen Zustand sehr gering ist [78]. Ein Vergleich der Verhältnisse 
von Ta-Oberflächensignal zu Ta-Barrieresignal bei allen für t = 100 h wärmebehandelten 
Proben zeigt, dass die Menge des an die Oberfläche diffundierten Tantals mit steigendem N-
Gehalt in der Barriere abnimmt. 
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Wie für das Ta-Signal beobachtet, diffundiert Stickstoff, der nicht bei der Bildung der 
Kristallisationsprodukte gebunden wird, an die Probenoberfläche. Dort erfolgt schließlich eine 
Reaktion mit anderen Atomen, die die Barriereregion ebenfalls verlassen haben (vgl. 
Abbildung 4-29 (b)). Im Fall von CTSN1SO kommt es zur Einlagerung von Stickstoff in das 
sich bildende tetragonale Ta5Si3 (vgl. Abbildung 4-28 (b)), obwohl in der Literatur berichtet 
wird, dass die hexagonale Modifikation dieses Tantalsilizids durch Verunreinigungen stabili-
siert ist [220]. 
Um eine Diffusion von Cu-Atomen in die Barriere und das SiO2-Substrat nachzuweisen, 
sind die GA-XRD-Untersuchungen an den bisher vorgestellten Proben mit einem Schichtauf-
bau Cu/Barriere/SiO2/Si eher ungeeignet, da es während der Wärmebehandlungen nicht zur 
Bildung von intermetallischen Cu-Verbindungen kommt (vgl. Abbildung 4-23). Die GDOES-
Tiefenprofilanalysen zeigen zumindest nach eingetretener Kristallisation ein erhöhtes Cu-Sig-
nal im Bereich der Barriere (vgl. Abbildung 4-24 (b)). Bei der Betrachtung von TEM-
Hellfeldaufnahmen an intensiv getemperten Proben fallen Cu-Körner auf, die in direktem 
Kontakt mit dem Substrat stehen. Im Fall von CTSN0SO und CTSN1SO ist mittels EELS-
Analyse auch ein Cu-Signal im SiO2 bei für t = 100 h wärmebehandelten Proben detektierbar 
(vgl. Abbildung 4-28 (b)). Die bisherigen Ergebnisse deuten demzufolge darauf hin, dass eine 
Cu-Diffusion ins Substrat zumindest dann einsetzt, wenn die Barriere zu kristallisieren be-
ginnt. Ob Cu-Atome aber bereits durch die amorphe Ta-Si-N-Schicht ins SiO2 diffundieren, 
muss unter Verwendung von spurenanalytischen Methoden mit einer geringen Nachweis-
grenze für Kupfer (wie z. B. SIMS oder AAS) geklärt werden. Eine andere Möglichkeit wäre 
die Abscheidung der Ta-Si-N-Schichten bei geändertem Probenaufbau und die Anwendung 
der bisherigen Untersuchungsmethoden. Beide Wege wurden in dieser Arbeit verfolgt und 
sollen in Kapitel 5 vorgestellt werden. 
 
4.3.3 Einfluss einer Passivierung 
 
Entsprechend der Untersuchungen in den vorangegangenen Kapiteln kommt es für tantalrei-
che Barrieren während der Wärmebehandlungen bei genügend hohen Temperaturen zu einer 
Diffusion von Ta-Atomen durch die Cu-Schicht an die Probenoberfläche. Diese scheint maß-
geblich durch den Restsauerstoff in der Temperatmosphäre bestimmt zu sein und die thermi-
sche Stabilität der Diffusionsbarrieren negativ zu beeinflussen. Es muss daher versucht wer-
den, den Ta-Diffusionsprozess zu unterdrücken oder zumindest dessen Intensität zu reduzie-
ren. Da es bei der Verwendung von Ta-basierten Deckschichten nicht möglich ist, eine even-
tuell auftretende Diffusion zu detektieren, wurden in dieser Arbeit Siliziumnitrid bzw. Silizi-
umoxid als potenzielle Passivierungen auf die Cu-Metallisierung abgeschieden. Gleichzeitig 
ist dabei das Studium der thermischen Stabilität dieser Dielektrikumschichten gegenüber Cu-
Diffusion möglich. Im Fall von Ta-Si-N-Barrieren kann zusätzlich untersucht werden, ob eine 
Passivierung das Kristallisationsverhalten dieser Schichten verändert. Dazu wurden neben den 
SiNx- und SiOx-passivierten Proben auch solche mit einer Ta-Si-N-Deckschicht analysiert.   
 
4.3.3.1 SiNx- und SiOx-Passivierungen 
 
Die Untersuchungen zum Einfluss einer Passivierungsschicht auf die Diffusion von Ta-Ato-
men aus der Barriere durch die Cu-Schicht erfolgten an den Systemen 
SiNx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (SNCTSN0SO) und SiOx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (SOCTSN0SO) nach 
Wärmebehandlungen bei der Temperatur T = 600 °C für unterschiedliche Zeitdauern t. 
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Wie für CTSN0SO kommt es auch bei den beiden passivierten Proben während der 
durchgeführten Wärmebehandlungen zur Kristallisation der TSN0-Barriere. Erste Anzeichen 
einer Kristallitbildung sind für SNCTSN0SO nach zweistündiger Temperung bei T = 600 °C 
im Diffraktogramm zu erkennen (Abbildung 4-31). Die entstehenden Beugungsmaxima kön-
nen dem tetragonalen Ta5Si3 (JCPDS-ICDD 72-1275) zugeordnet werden. Dieses Ergebnis ist 
in prinzipieller Übereinstimmung mit den Resultaten für die unpassivierte Probe, bei der 
Ta5Si3-Bildung für t ≥ 4 h erfolgte (vgl. Abbildung 4-22 (a)). Nach der Wärmebehandlung für 
t = 64 h wird für SNCTSN0SO jedoch ein zusätzlicher breiter Bragg-Reflex bei 2θ = 67.3° 
beobachtet (Abbildung 4-31). Obwohl die Zuordnung nicht eindeutig erfolgen kann, sind 
hexagonales Ta3.28Si0.72 (JCPDS-ICDD 06-0569) sowie hexagonales Ta2N (JCPDS-ICDD 26-
0985) zwei mögliche Kandidaten für die Beschreibung. 
 





































Abbildung 4-31. GA-XRD-Diagramme der Probe SiNx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (SNCTSN0SO) im Ausgangszustand 
und nach Wärmebehandlungen bei einer Temperatur von T = 600 °C für unterschiedliche Zeitdauern t. 
 
Entsprechend der GDOES-Tiefenprofilanalyse werden in den Ausgangszuständen ge-
ringe Mengen an Verunreinigungen in der SiNx- (Wasserstoff, Kohlenstoff) und der SiOx-
Schicht (Wasserstoff, Kohlenstoff, Stickstoff) detektiert. Diese Kontaminationen scheinen 
durch die CVD-Abscheidung der Passivierungen verursacht zu sein. Mittels GDOES sind 
jedoch keine Verunreinigungen in der Passivierung/Cu-Grenzfläche messbar. Außer einer 
Verringerung der H-Kontamination und einer damit verbundenen Abnahme der Passivie-
rungsschichtdicke treten für SNCTSN0SO keine signifikanten Veränderungen während der 
Temperung bei T = 400 °C für t = 1 h auf. Im Speziellen wird kein erhöhtes Cu-Signal im 
SiNx-Bereich detektiert. Dieses ist jedoch für T ≥ 500 °C messbar (Abbildung 4-32 (b), Kur-
ven (3)-(7)). Da solch ein Signalverlauf sowohl mit einer Cu-Diffusion ins SiNx als auch mit 
einer Lochbildung innerhalb der Passivierung interpretierbar wäre, sind weitere Experimente 
zur endgültigen Klärung des Prozesses notwendig (siehe unten). Wärmebehandlungen von 
SNCTSN0SO bei T = 500 °C führen auch zu einem geringfügig erhöhten Ta-Signal in der 
SiNx/Cu-Grenzfläche, welches für intensivere Temperungen weiter anwächst (Abbildung 
4-32 (a), Kurven (3)-(6)). Im Vergleich zur unpassivierten Probe (Abbildung 4-24 (a)) ist 
allerdings das Verhältnis von Ta-Grenzflächensignal zu Ta-Barrieresignal signifikant kleiner, 
was auf eine Verringerung der Intensität der Ta-Diffusion aus der Barriere durch die Cu-
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Schicht hindeutet. Es sei bemerkt, dass eine alleinige Erklärung des beobachteten Ta-Profil-
verlaufs mit einer Lochbildung in der SiNx-Schicht nicht möglich wäre. Zwar würde diese 
auch zu einer Verschiebung des Ta-Signals (der Barriere über diesen Defektstellen) in Rich-
tung Probenoberfläche führen, doch dürfte die Ta-Intensität dann nicht zum Barrieresignal 
(der intakten Probengebiete) hin abfallen (Abbildung 4-32 (a), Kurve (4)). Neben einem 
erhöhten Ta-Grenzflächensignal resultieren Wärmebehandlungen bei T = 600 °C für t ≥ 16 h 
in einer Zunahme der Ta-Intensität im unteren Teil der Cu-Schicht (Abbildung 4-32 (a), Kur-
ven (5) und (6)). Gleichzeitig löst sich das Si-Barrieresignal auf. Diese Beobachtungen sind 
äquivalent zu denen für die Probe CTSN0SO (vgl. Abbildung 4-24 (a), Kurven (4) und (5)) 
und können mit dem Ta5Si3-Kristallitwachstum in die Cu-Schicht hinein interpretiert werden. 
Es sei bemerkt, dass Temperungen von SNCTSN0SO bei 400 °C ≤ T ≤ 600 °C nicht zu einem 
Ansteigen des O-Signals in der SiNx/Cu- bzw. der Cu/TSN0-Grenzfläche führen. 
 



























































































Abbildung 4-32. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Kupfer (b) für die Probe 
SiNx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (SNCTSN0SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedli-
chen Temperaturen T und Zeitdauern t. 
 
Wärmebehandlungen der Probe SOCTSN0SO bei T = 600 °C für t = 1 h resultieren weder in 
sichtbaren Veränderungen der SiOx-Schichtdicke noch in einer Erhöhung des Cu-Signals im 
Bereich der Passivierung. Es wird allerdings eine Diffusion von Ta-Atomen aus der Barriere 
durch die Cu-Schicht in die SiOx/Cu-Grenzfläche detektiert (Abbildung 4-33, Kurve (2)). Wie 
im Fall von SNCTSN0SO ist die nach längeren Temperungen beobachtete Erhöhung des Ta-
Signals im unteren Teil der Cu-Schicht (Abbildung 4-33, Kurve (4)) mit dem Ta5Si3-
Kristallitwachstum erklärbar und damit in Übereinstimmung mit den GA-XRD-Messungen. 
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Abbildung 4-33. GDOES-Tiefenprofilverläufe des Elements Tantal für die Probe SiOx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si 
(SOCTSN0SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei einer Temperatur von T = 600 °C für 





   
 































Abbildung 4-34. TEM-Hellfeldaufnahmen der Probe SiNx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (SNCTSN0SO) im Ausgangszu-
stand (a) und nach Wärmebehandlungen bei T = 600 °C für t = 1 h (b) und t = 64 h (c) zusammen mit den durch 
kombinierte EDXS- und EELS-Linienanalyse über die Querschnittsprobe erhaltenen Elementverteilungen (d). 
 
Abbildung 4-34 (a) zeigt, dass die 20 nm dicke SiNx-Schicht im Ausgangszustand 
amorph ist. Auf Grund dieser Mikrostruktur sind im Diffraktogramm von Abbildung 4-31 
keine Bragg-Reflexe beobachtbar, die der Passivierung zugeordnet werden könnten. Obwohl 
mittels GA-XRD die einsetzende Barrierekristallisation erstmals nach einer Wärmebehand-
lung bei T = 600 °C für t = 2 h detektierbar ist, können kristalline Barrierebereiche mittels 
TEM bereits nach t = 1 h beobachtet werden. Dabei ist zu beachten, dass die Kristallite an der 
Grenzfläche zum Kupfer wachsen, während die Barriere an der Grenzfläche zum SiO2 weiter-
hin amorph ist (Abbildung 4-34 (b)). Die nach vollständiger Kristallisation der TSN0-Schicht 
aufgenommenen TEM-Hellfeldbilder für die passivierten Proben SNCTSN0SO (Abbildung 
4-34 (c)) und SOCTSN0SO (ohne Abbildung) sind in prinzipieller Übereinstimmung mit de-
nen für die unpassivierte CTSN0SO-Probe (vgl. Abbildung 4-27 (a)). Dies spricht dafür, dass 
der Prozess der Ta5Si3-Bildung in allen drei Fällen der gleiche ist: Unter Verwendung des 
umgebenden Barrierematerials wachsen die Tantalsilizidkörner in die Cu-Schicht hinein. Im 
Fall von SNCTSN0SO kommt es zu einer zusätzlichen Bildung von kleinen Kristalliten an 
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der SiNx/Cu-Grenzfläche, die ebenfalls in Richtung Cu-Schicht wachsen (Abbildung 
4-34 (c)). Entsprechend der kombinierten EDXS- und EELS-Linienanalyse in Abbildung 
4-34 (d) sind die Kristallite aus Tantal und Silizium aufgebaut. Die Elemente Stickstoff, 
Sauerstoff und Kohlenstoff können nicht nachgewiesen werden und das verbleibende Cu-Sig-
nal scheint von einem Cu-Korn verursacht zu sein, welches sich innerhalb der TEM-Lamelle 
hinter dem Tantalsilizid befindet. Im Vergleich zum Ausgangszustand (Abbildung 4-34 (a)) 
sind in der SiNx-Schicht nach Wärmebehandlung bei T = 600 °C für t = 64 h dunkelgraue 
Flecken beobachtbar (Abbildung 4-34 (c)), die entsprechend der EELS-Linienanalyse durch 
eingelagertes Kupfer verursacht sind. Dies bedeutet, dass während der Temperungen Cu-
Atome aus der Metallisierungsschicht in die Passivierung diffundieren. Die Bildung von De-
fekten in der SiNx-Schicht, wie sie weiter oben vorgeschlagen wurde, kann allerdings auf 
Grund des kleinen Analysebereichs der hier vorgestellten TEM-Untersuchungen nicht ausge-






Abbildung 4-35. REM-Aufnahmen der Probenoberfläche von SiNx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (SNCTSN0SO) nach 
Wärmebehandlungen bei T = 500 °C für t = 1 h (a), bei T = 550 °C für t = 1 h (b), bei T = 600 °C für t = 1 h (c) 
und bei T = 600 °C für t = 64 h (d). 
 
Um die Topographie der Probenoberfläche von SNCTSN0SO nach verschiedenen Wär-
mebehandlungen zu analysieren, wurden REM-Bilder unter Verwendung von Sekundärelek-
tronen aufgenommen. Während die Oberfläche im Laufe der einstündigen Temperung bei 
T = 500 °C noch nahezu eben bleibt (Abbildung 4-35 (a)), sind deutliche Vertiefungen nach 
einer Wärmebehandlung bei T = 550 °C beobachtbar (Abbildung 4-35 (b)). Mit steigender 
Temperatur vergrößert sich der Defektanteil (Abbildung 4-35 (c)). Obwohl bei T = 600 °C die 
Anzahl der Defekte nahezu konstant bleibt, erhöht sich deren laterale Ausdehnung mit der 
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Temperzeit (Abbildung 4-35 (d)). Zur detaillierteren Charakterisierung der beobachteten De-
fekte, die in Kombination mit den GDOES-Resultaten (vgl. Abbildung 4-32 (b)) als Löcher in 
der SiNx-Schicht interpretierbar wären, wurde eine TEM-Lamelle von solch einem Probenge-
biet unter Verwendung der Methode des fokussierten Ionenstrahls hergestellt. Wie aus 
Abbildung 4-36 erkennbar ist, gibt es keine Löcher in der Passivierungsschicht. Vielmehr 
bleibt letztere über dem gesamten Defektgebiet vollständig intakt. Im Gegensatz dazu ver-
schwindet die Cu-Metallisierung an bestimmten Stellen komplett (Abbildung 4-36, rechte 
Bildhälfte), wodurch sich die SiNx-Schicht absenken kann. Letzteres ist die Ursache für den in 
Abbildung 4-35 beobachteten Topographiekontrast. Im gesamten Defektbereich behält die 




Abbildung 4-36. TEM-Hellfeldaufnahme der Grenzregion eines bei der Probe SiNx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si 
(SNCTSN0SO) nach Wärmebehandlung bei einer Temperatur von T = 600 °C für die Zeitdauer von t = 64 h 
beobachteten Defekts (vgl. Abbildung 4-35 (d)). Für die Präparation der TEM-Lamelle unter Verwendung der 
Methode des fokussierten Ionenstrahls ist das Aufbringen einer Pt-Schutzschicht auf die Probenoberfläche not-
wendig. 
 










































































Abbildung 4-37. AES-Tiefenprofilverläufe des Elements Kupfer für die Probe SiNx/Cu/Ta73Si27/SiO2/Si 
(SNCTSN0SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T und  
Zeitdauern t ((a) ... intakte Probengebiete, (b) ... Defektgebiete). 
 
Für eine vergleichende Betrachtung der Cu-Gehalte in der SiNx-Schicht über den intakten 
Probengebieten sowie über den Defektbereichen wurden AES-Tiefenprofilmessungen durch-
geführt. Es sei bemerkt, dass für den Ausgangszustand im Gegensatz zu den GDOES-
Untersuchungen mittels AES auf Grund der höheren Empfindlichkeit für das Element Sauer-
stoff eine SiNxOy-Grenzschicht zwischen der eigentlichen SiNx-Passivierung und der Cu-
Schicht detektiert wird. Da das erhöhte O-Signal nicht direkt in der SiNx/Cu-Grenzfläche ge-
messen wird, sondern zu einer eigenständigen Schicht gehört, scheint der Sauerstoff nicht 
während des Probentransports aus der Cu-PVD- in die SiNx-CVD-Kammer, sondern vielmehr 
zu Beginn der SiNx-Abscheidung in die Probe eingelagert worden zu sein. Während der Tem-
 89
perungen bei 400 °C ≤ T ≤ 600 °C kommt es zu keinen signifikanten Veränderungen der 
SiNxOy-Schichtdicke. Entsprechend Abbildung 4-37 (a), Kurve (2) sind erste Anzeichen für 
eine Cu-Diffusion in die SiNx-Schicht nach einer Wärmebehandlung bei T = 500 °C für 
t = 1 h erkennbar, was in guter Übereinstimmung mit den GDOES-Messungen ist (vgl. 
Abbildung 4-32 (b), Kurve (3)). Eine Temperung für t = 64 h bei T = 600 °C resultiert 
schließlich in einem Cu-Gehalt von etwa 8 at.% in der Passivierungsschicht (Abbildung 
4-37 (a), Kurve (5)). Obwohl sich für die Defektgebiete kein Kupfer zwischen Barriere und 
Passivierung befindet, wird ein deutliches Cu-Signal innerhalb der SiNx-Schicht detektiert 
(Abbildung 4-37 (b), Kurve (2)). Für höhere Temperaturen und längere Temperzeiten steigt 
auch im SiNx über den Defektgebieten der Cu-Gehalt an (Abbildung 4-37 (b), Kurven (3) und 
(4)). Er ist jedoch immer geringer als in der Passivierung über den intakten Probengebieten 
(vgl. z. B. Abbildung 4-37 (a), Kurve (5) mit Abbildung 4-37 (b), Kurve (4)). Die Differenz 
der Cu-Konzentrationen im SiNx für die beiden Probenbereiche impliziert, dass die Defektbil-
dung während der Wärmebehandlung der Proben und nicht während deren Abkühlung eintrat.  
 
Um detailliertere Aussagen zur Cu-Diffusion in die SiNx-Schicht sowie zur Hohlraumbil-
dung innerhalb der Metallisierungsschicht treffen zu können, wurden zwei weitere SiNx-pas-
sivierte Proben (SNCTSN0SO(2) und SNCTSN0SO(3)) hergestellt und mittels AES unter-
sucht. Dabei unterscheiden sich die für diese SiNx-Schichten im Ausgangszustand ermittelten 
chemischen Zusammensetzungen nicht von der für die Probe SNCTSN0SO näherungsweise 
zu Si5N4 bestimmten Zusammensetzung. Aus diesem Grund kann davon ausgegangen wer-
den, dass alle drei Passivierungen eine ähnliche Mikrostruktur besitzen. Unterschiede in der 
chemischen Zusammensetzung gibt es allerdings für die Grenzschichten zwischen SiNx-Pas-
sivierung und Cu-Metallisierung. Während die SiNxOy-Schicht für SNCTSN0SO etwa 
12 at.% Sauerstoff und nur 0.5 at.% Kohlenstoff aufweist, sind in den dünneren Grenzschich-
ten von SNCTSN0SO(2) und SNCTSN0SO(3) nur etwa 3.5 at.% bzw. 5.5 at.% Sauerstoff 
und 1.3 at.% bzw. 2.3 at.% Kohlenstoff enthalten. Andere Verunreinigungen wurden nicht 
detektiert. Wie für SNCTSN0SO (Abbildung 4-37 (a), Kurve (4)) kommt es auch bei den bei-
den anderen Proben während der Wärmebehandlung bei T = 600 °C für t = 1 h zur Diffusion 
von Cu-Atomen in die SiNx-Schicht. In letzterem Fall ist allerdings deren Intensität deutlich 
größer, so dass sich nach der Temperung bis zu 19 at.% Kupfer in der Passivierung befinden. 
Neben dieser stärkeren Cu-Diffusion wird für SNCTSN0SO(2) und SNCTSN0SO(3) auch 
eine deutliche Si-Diffusion aus der SiNx-Passivierung in die darunter liegende Cu-Schicht 
detektiert. Es gibt allerdings auch einen Unterschied zwischen den beiden Proben 
SNCTSN0SO(2) und SNCTSN0SO(3). Während die erste zur SNCTSN0SO-Probe ver-
gleichbare Defektstrukturen zeigt, sind für die zweite mittels REM höchstens Ansätze einer 
beginnenden Hohlraumbildung in der Cu-Schicht erkennbar. 
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Entsprechend Abbildung 4-24 (a) führt eine Wärmebehandlung von CTSN0SO bei 
T = 600 °C für t = 1 h zur Diffusion von Ta-Atomen aus der TSN0-Barriere durch die Cu-
Schicht an die Probenoberfläche. Die in diesem Kapitel vorgestellten Ergebnisse zeigen, dass 
sowohl eine auf die Cu-Metallisierung abgeschiedene SiNx- als auch eine SiOx-Passivierung 
die Ta-Diffusion an die Probenoberfläche unterbinden. Allerdings wird eine erhöhte Ta-Inten-
sität in der Passivierung/Cu-Grenzfläche detektiert (vgl. Abbildung 4-32 (a) und Abbildung 
4-33). Im Vergleich zur unpassivierten CTSN0SO-Probe ist dieses Ta-Signal jedoch deutlich 
reduziert, was auf eine verringerte Intensität des Ta-Diffusionsprozesses hindeutet und durch 
ein reduziertes Sauerstoffangebot verursacht sein könnte. Während die Eindiffusion dieses 
Elements aus dem Restgas der Temperatmosphäre in die Cu/Barriere-Grenzfläche durch die 
Abscheidung der Passivierungsschichten unterdrückt wird, kommt der Sauerstoff als Haupt-
komponente in der SiOx-Schicht und als Verunreinigung in der SiNx/Cu-Grenzfläche vor. 
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Trotz reduzierter Ta-Diffusion in die Passivierung/Cu-Grenzfläche und nicht detektierba-
rer Eindiffusion von Sauerstoff aus dem Restgas der Temperatmosphäre in die Cu/Barriere-
Grenzfläche unterscheidet sich die Kristallisation der TSN0-Barriere für die passivierten Pro-
ben prinzipiell nicht von dem für die unpassivierte CTSN0SO-Probe beobachteten Mecha-
nismus. Während der Temperung bei T = 600 °C kommt es zur Bildung von Ta5Si3-Kristalli-
ten (vgl. Abbildung 4-31), die direkt auf dem SiO2 und in Richtung Passivierung/Cu-
Grenzfläche wachsen. An vereinzelten Stellen gelangt Kupfer in direkten Kontakt mit dem 
Substrat, so dass eine Cu-Diffusion in dieses hinein erfolgen kann (vgl. Abbildung 4-34 (c)). 
Im Fall von SNCTSN0SO werden nach Temperung für t = 64 h bei T = 600 °C zusätzliche 
Bragg-Reflexe im Diffraktogramm beobachtet (vgl. Abbildung 4-31). Gleichzeitig wird an 
der Passivierung/Cu-Grenzfläche die Bildung von Tantalsilizidkristalliten detektiert (vgl. 
Abbildung 4-34 (d)). Diese könnten als Reaktionsprodukt von in die Grenzfläche diffundier-
ten Ta-Atomen mit Si-Atomen, die entweder aus der ursprünglichen Barriere oder der Passi-
vierungsschicht (vgl. nächster Abschnitt) stammen, entstehen. Unter der Annahme, dass beide 
Beobachtungen gleichen Ursprungs sind, kann die hexagonale Ta3.28Si0.72-Phase den zusätzli-
chen Beugungsmaxima zugeordnet werden. 
Die thermische Stabilität von dielektrischen Materialien gegenüber Cu-Diffusion ist ein 
wichtiger Gesichtspunkt für die Herstellung mikroelektronischer Bauelemente. Entsprechend 
der vorliegenden Untersuchungen zeigen Siliziumnitrid und Siliziumoxid unterschiedliches 
Verhalten. Während ein Cu-Signal in der SiOx-Schicht selbst nach Wärmebehandlung bei 
T = 600 °C für t = 64 h nicht detektierbar ist, werden erste Anzeichen einer beginnenden Cu-
Diffusion in die SiNx-Schicht (Probe SNCTSN0SO) bereits nach Temperung bei T = 500 °C 
für t = 1 h beobachtet (vgl. Abbildung 4-32 (b), Kurve (3)). Das Cu-Signal erhöht sich sowohl 
mit der Temperatur der Wärmebehandlung als auch mit der Temperzeit (vgl. Abbildung 
4-32 (b), Kurven (4)-(7)). Für vergleichbare thermische Belastungen ist die Cu-Diffusion bei 
den Proben SNCTSN0SO(2) und SNCTSN0SO(3) deutlich stärker. Diese zeigen auch eine 
signifikante Si-Diffusion aus der bezüglich der stabilen Si3N4-Phase Si-reicheren SiNx-
Schicht in die Cu-Metallisierung. Wahrscheinlich ist es die SiNxOy-Grenzschicht, die für 
SNCTSN0SO sowohl die Cu- als auch die Si-Diffusion begrenzt. Aus der Literatur ist zumin-
dest bekannt, dass Si-Atome nur äußerst langsam in amorphem SiO2 diffundieren [210]. 
Neben der Diffusion von Cu-Atomen in die SiNx-Schicht kommt es für die Probe 
SNCTSN0SO zu einem weiteren interessanten Phänomen. Für T ≥ 550 °C entstehen an statis-
tisch über die Probe verteilten Stellen Hohlräume in der Cu-Schicht, wobei sich die darüber 
befindende SiNx-Schicht zwar etwas absenkt, aber ansonsten vollständig intakt bleibt (vgl. 
Abbildung 4-36). Der Anteil dieser Defekte, die eine nahezu kreisförmige Grundfläche mit 
einem Durchmesser im µm-Bereich aufweisen, nimmt sowohl mit steigender Temperatur der 
Wärmebehandlung als auch mit länger werdender Temperzeit zu (vgl. Abbildung 4-35). AES-
Untersuchungen zeigen, dass auch in den Defektbereichen ein Cu-Signal in der SiNx-Schicht 
detektiert werden kann. Dieses ist jedoch geringer als das in der Passivierung für intakte Pro-
bengebiete gemessene (vgl. Abbildung 4-37). Für Wärmebehandlungen bei gleicher Tempera-
tur erhöht sich das Cu-Signal im SiNx über den Hohlräumen mit zunehmender Dauer der 
Wärmebehandlung. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass die Diffusion von Cu-Atomen 
nicht nur in vertikaler Richtung aus der Cu-Metallisierung in die Passivierung erfolgt, sondern 
auch lateral innerhalb der SiNx-Schicht. Bei der Probe SNCTSN0SO(2), die deutlich weniger 
Sauerstoff in der Grenzfläche zwischen Siliziumnitrid und Kupfer aufweist, wird ebenfalls die 
Bildung der Defekte in der Metallisierungsschicht beobachtet. Dies bedeutet, dass das Vor-
handensein der SiNxOy-Grenzschicht bei SNCTSN0SO nicht die Ursache für die Hohlraum-
bildung im Kupfer ist. Letztere könnte vielmehr durch eine Kohlenstoffkontamination in der 
SiNx/Cu-Grenzfläche bestimmt sein. Entsprechend der Beobachtungen bei SNCTSN0SO(3) 
scheint eine höhere C-Verunreinigung die Haftfestigkeit von Kupfer am SiNx zu verbessern, 
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so dass es nicht zum Abreißen der Cu-Schicht von der Passivierung und damit zur Hohlraum-
bildung kommt. 
Ein Vergleich der GDOES-/AES-Resultate bezüglich der Diffusion von Cu-Atomen in 
die Passivierungsschicht mit den REM-/TEM-Ergebnissen zur Hohlraumbildung in der Cu-
Schicht legt eine Korrelation zwischen den beiden Prozessen nahe. Notwendige Vorausset-
zung für das Entstehen von Defekten in der Cu-Metallisierung scheint eine massive Cu-Diffu-
sion in die angrenzende Passivierungsschicht zu sein. Falls diese – wie im Fall der SiNx-pas-
sivierten Proben – stattfindet, hängt es scheinbar entscheidend von der Haftfestigkeit des Kup-
fers an der Passivierung und damit der chemischen Zusammensetzung der Passivierung/Cu-
Grenzfläche ab, ob Hohlräume in der Metallisierungsschicht gebildet werden können. Findet 
die Defektbildung statt, so existieren die gleichen Abhängigkeiten wie für die Cu-Diffusion in 
die Passivierungsschicht. Beide Prozesse beginnen während der gleichen thermischen Belas-
tung und verstärken sich mit zunehmender Temperatur und Dauer der Wärmebehandlung. 
Eine alleinige vertikale Diffusion von Cu-Atomen in die Passivierung kann die Hohlraumbil-
dung allerdings nicht erklären. Wenn dies der Fall wäre, so sollte die Passivierung an den 
Defektstellen besonders reich an Kupfer sein, was jedoch den Beobachtungen widerspräche. 
Vielmehr wird angenommen, dass an Stellen verminderter Haftfestigkeit das Kupfer von der 
Passivierung abreißt und dass Cu-Atome auf Grund der schnellen Oberflächendiffusion [221] 
aus diesen Bereichen wegdiffundieren und sich dann weiter entlang der Passivierung/Cu-
Grenzfläche in intakte Probengebiete bewegen, von wo aus sie direkt in die Passivierung ge-
langen. An dieser Stelle sei noch bemerkt, dass es außerordentlich wichtig ist, den hier vorge-
stellten Prozess der Hohlraumbildung in der Cu-Schicht kontrollieren zu können, um ihn da-





Am Beispiel des Systems Ta56Si19N25/Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (TSN2CTSN2SO) soll geklärt 
werden, ob eine Ta-Si-N-Passivierung die Barrierekristallisation beeinflusst. Dazu erfolgten 
Wärmebehandlungen der Proben im Temperaturbereich 580 °C ≤ T ≤ 650 °C für die Dauer 
von t = 1 h. 
 
Entsprechend Abbildung 4-38 sind neben dem polykristallinen Kupfer zusätzliche Beu-
gungsmaxima im Diffraktogramm erstmals nach Temperung bei T = 630 °C beobachtbar. 
Diese können – wie für die unpassivierte CTSN2SO-Probe – der hexagonalen Ta2N-Phase 
(JCPDS-ICDD 26-0985) zugeordnet werden. Die Auswertung der Cu-111-Beugungsmaxima 
ergibt nach Anpassung mittels Pseudo-Voigt-Funktionen eine Verringerung der integralen 
Intensität (um 13 %) für Wärmebehandlungen bei T ≥ 630 °C. Da sich die Cu-Mikrostruktur 
bereits nach thermischen Belastungen bei deutlich niedrigeren Temperaturen stabilisiert, ist 
die detektierte Intensitätsabnahme nicht durch eine Texturänderung der Cu-Kristallite erklär-
bar. Sie könnte vielmehr durch eine Verringerung des kristallinen Cu-Anteils verursacht sein. 
Es kann daher aus den XRD-Ergebnissen vermutet werden, dass eine Diffusion von Cu-Ato-
men nach Kristallisation der amorphen TSN2-Schichten eintritt. Es sei noch bemerkt, dass die 
Auswertung der integralen Intensitäten anderer Cu-Bragg-Reflexe nicht möglich ist. Während 
die 200- (2θ = 50.43°) und 220-Beugungsmaxima (2θ = 74.13°) mit den 102- (2θ = 50.76°) 
bzw. 112- (2θ = 73.06°) und 201-Reflexen (2θ = 74.47°) von Ta2N überlappen, ist die Inten-
sität des 311-Reflexes (2θ = 89.93°) von Kupfer für eine verlässliche quantitative Bestim-
mung der Peakfläche zu gering.  
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Abbildung 4-38. GA-XRD-Diagramme der Probe Ta56Si19N25/Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (TSN2CTSN2SO) im Aus-
gangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von 
t = 1 h. 
 
Obwohl im Diffraktogramm für die Probe TSN2CTSN2SO nach Wärmebehandlung bei 
T = 580 °C bzgl. der Barriere prinzipiell keine Veränderung im Vergleich zum Ausgangszu-
stand zu beobachten ist (Abbildung 4-38), kommt es zur Diffusion von Si-Atomen aus den an 
die Cu-Metallisierung angrenzenden Bereichen der TSN2-Schichten, welche folglich an Sili-
zium verarmen. Dieser Prozess wird im Fall der unabgedeckten CTSN2SO-Probe in diesem 
Maß nicht beobachtet. Der Grund dafür scheint die Eindiffusion von Sauerstoff aus dem 
Restgas der Temperatmosphäre in die Cu/TSN2-Grenzfläche und dessen Reaktion mit dem 
Silizium der Barriere zu sein. Für die passivierte TSN2CTSN2SO-Probe wird nach allen 
Wärmebehandlungen kein erhöhtes O-Signal in den Grenzflächenbereichen detektiert, was 
auf eine Verhinderung der O-Diffusion durch die TSN2-Passivierungsschicht hindeutet. Als 
Folge wird das Silizium der sich an das Kupfer anschließenden TSN2-Bereiche nicht oxidiert, 
sondern kann vielmehr in dieses hineindiffundieren. Während eine Wärmebehandlung bei 
T = 590 °C zu keinen weiteren Veränderungen führt (Abbildung 4-39 (b), Kurve (2)), wird bei 
T = 600 °C ein geringfügig erhöhtes Si-Signal im Inneren der Cu-Schicht detektiert, welches 
sich bei intensiveren thermischen Belastungen weiter verstärkt (Abbildung 4-39 (b), Kurven 
(3)-(5)). Gleichzeitig kommt es bei prinzipiell unverändertem Ta-Signalverlauf (Abbildung 
4-39 (c), Kurven (2) und (3)) nur zu einer leichten Vergrößerung der TSN2/Cu- bzw. der 
Cu/TSN2-Grenzflächenrauhigkeit (Abbildung 4-39 (d), Kurven (2) und (3)). Die Probe 
CTSN2SO zeigte für Temperungen bei T = 600 °C für t ≥ 8 h ein äquivalentes Verhalten (Ka-
pitel 4.3.2). Im Speziellen konnte die Diffusion von Silizium aus dem Barrierebereich in das 
Kupfer mit der beginnenden Ta2N-Bildung, die weitestgehend in der ursprünglichen Barriere-
region erfolgte, korreliert werden. Nach Wärmebehandlung von TSN2CTSN2SO bei 
T = 610 °C wird eine erhöhte Cu-Intensität im oberen TSN2-Schichtbereich detektiert, die 
sich bei intensiverer thermischer Belastung verstärkt (Abbildung 4-39 (a), Kurven (3)-(5)). 
Eine einsetzende Lochbildung in der Passivierungsschicht sowie eine Hohlraumbildung in der 
Cu-Schicht können ausgeschlossen werden, da z. B. das N-Signal im Bereich der Cu-Metalli-
sierung nicht ansteigt (Abbildung 4-39 (d), Kurven (2) und (3)). In Kombination mit den 
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XRD-Ergebnissen könnte somit das Cu-Signal im Bereich der TSN2-Passivierung mit einer 
Diffusion von Cu-Atomen aus der Metallisierungsschicht erklärt werden. Da für die Probe 
CTSN2SO keine signifikante Veränderung der integralen Intensitäten der Cu-111-Reflexe 
während der Temperungen bei T = 600 °C detektiert wurde, kann ein Cu-Kristallitwachstum 
bis auf das SiO2-Substrat als Ursache für die erhöhte Cu-Intensität im TSN2-Barrierebereich 
(Abbildung 4-39 (a), Kurven (4) und (5)) nicht ausgeschlossen werden. 
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Abbildung 4-39. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Kupfer (a), Silizium (b), Tantal (c) und Stickstoff (d) 
für die Probe Ta56Si19N25/Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (TSN2CTSN2SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebe-
handlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Die Abscheidung von TSN2 auf die Cu-Oberfläche unterdrückt – wie eine SiNx- bzw. eine 
SiOx-Passivierung – die Diffusion von Sauerstoff aus dem Restgas der Temperatmosphäre 
sowohl in die Passivierung/Cu- als auch in die Cu/Barriere-Grenzfläche. Auf Grund einer 
nicht stattfindenden Oxidation kommt es deshalb bereits bei Temperaturen, die deutlich un-
terhalb der Kristallisationstemperatur liegen, zu einer Diffusion von Silizium aus den TSN2-
Randbereichen in die Cu-Schicht. Dieser Prozess verstärkt sich jedoch nicht bei intensiveren 
Wärmebehandlungen (vgl. Abbildung 4-39 (b), Kurve (2)). Trotz verhinderter O-Eindiffusion 
treten keine Veränderungen bei der Kristallisation der Barriere auf. Wie für CTSN2SO ent-
steht hexagonales Ta2N als Kristallisationsprodukt, welches hauptsächlich in der ursprüng-
lichen Barriereregion wächst. Silizium verlässt größtenteils diesen Bereich und diffundiert in 
das Kupfer, wo es gelöst wird [219]. Entsprechend der GDOES-Messungen scheint eine 
mögliche Cu-Diffusion in die TSN2-Schichten erst im Anschluss an die beginnende 
Kristallisation stattzufinden. Dies wird indirekt daraus geschlussfolgert, dass bei T = 610 °C 
ein erhöhtes Cu-Signal in der Passivierung gleichzeitig mit einem verringerten Si-Signal im 
TSN2 und einem erhöhten Si-Signal im Kupfer detektiert wird (vgl. Abbildung 4-39 (a) und 
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(b), Kurve (3)). Die für letztere Beobachtung zu Grunde liegende Diffusion von Si-Atomen 
aus dem TSN2 in das Kupfer erfolgte aber für die unpassivierte CTSN2SO-Probe erst im 
Anschluss an die Barrierekristallisation (vgl. Abbildung 4-26 (b)), da Silizium nicht in das 
Kristallisationsprodukt Ta2N eingebaut wurde. Im Übrigen wäre es auch nicht verständlich, 
warum eine beginnende Diffusion von Cu-Atomen in eine weiterhin amorphe TSN2-Schicht 
gleichzeitig zu einer Si-Diffusion aus der Passivierung führen sollte. Obwohl die Ta2N-
Beugungsmaxima erst im Diffraktogramm der bei T = 630 °C wärmebehandelten Probe 
detektierbar sind, sprechen die GA-XRD-Ergebnisse nicht gegen eine beginnende 
Kristallisation bei T = 610 °C, da sich zunächst nur wenige Kristallite mit einer geringen 
Größe bilden, die damit ein sehr schwaches Beugungssignal zur Folge haben, welches sich 
vom Untergrund nicht abhebt. Weiterführende SIMS-Experimente an einem äquivalenten 
Probensystem werden in Kapitel 5.1.2 vorgestellt.  
 
Bemerkungen zur vorzeitigen Kristallisation der Ta-Si-N-Barrieren in Anwesenheit von 
Kupfer: 
Beim Vergleich der für die Proben TSNxSO für das erstmalige Erscheinen von Bragg-Refle-
xen kristalliner Ta-Verbindungen ermittelten Temperaturen mit den entsprechenden Werten 
für die Proben CTSNxSO fällt auf, dass zumindest für Barrieren mit geringen N-Gehalten in 
Anwesenheit von Kupfer die Kristallisationstemperatur deutlich herabgesetzt wird. Während 
z. B. für TSN2SO die beginnende Bildung von Ta2N nach einer Wärmebehandlung bei 
T = 1000 °C für t = 1 h beobachtbar ist (vgl. Abbildung 4-19), erfolgt deren Nachweis mittels 
GA-XRD für CTSN2SO erstmalig nach Temperung bei T = 600 °C für t = 8 h (vgl. Tabelle 
4-3) bzw. für TSN2CTSN2SO bei T = 630 °C für t = 1 h (vgl. Abbildung 4-38). Die vorzei-
tige Barrierekristallisation in Anwesenheit von Kupfer kann auch für die Probe SNCTSN0SO 
eindrucksvoll beobachtet werden. Trotz stattfindender Ta5Si3-Bildung in den intakten Proben-
gebieten behält die TSN0-Schicht in den Bereichen fehlender Cu-Metallisierung ihre amorphe 
Mikrostruktur bei. 
Für die Verringerung der Kristallisationstemperatur bei vorhandener Cu-Schicht gibt es 
prinzipiell drei mögliche Ursachen. (1) Kupfer diffundiert in die amorphe Ta-Si-N-Schicht 
und bildet mit den Elementen der Barriere eine amorphe Phase mit verringerter Kristallisati-
onstemperatur. Die aufgenommenen Diffraktogramme (vgl. Abbildung 4-23) geben allerdings 
keine Hinweise für die Bildung einer Cu-Verbindung. (2) Bestimmte Atomsorten diffundieren 
während der Temperung aus der Barriere in die Cu-Schicht und verringern dadurch die Kris-
tallisationstemperatur der in der chemischen Zusammensetzung geänderten Ta-Si-N-Schicht. 
Diesbezüglich könnte die bei den Proben CTSN0SO und CTSN1SO beobachtete Ta-Diffu-
sion einen Beitrag liefern. (3) Sehr wahrscheinlich ist, dass es auf Grund der vorhandenen 
Grenzfläche zum polykristallinen Kupfer zur heterogenen Keimbildung kommt (vgl. 
Abbildung 4-34 (b)). Bei dieser ist die Keimbildungsarbeit im Vergleich zur homogenen 
Keimbildung herabgesetzt [222]. Unklar bleibt dabei jedoch die Rolle der bei der Herstellung 
der Proben in die Grenzflächen eingebauten geringfügigen Verunreinigungen. Obige Untersu-
chungen zeigen aber, dass die Diffusion von Sauerstoff aus dem Restgas der Temperat-




Die thermische Stabilität einer Diffusionsbarriere zwischen Kupfer und dem als Zwischen-
ebenendielektrikum verwendeten Material ist eine ihrer wichtigsten Eigenschaften. Außerdem 
ist die Kenntnis der Ausfallmechanismen einer Diffusionsbarriere von besonderem Interesse, 
da daraus Schlussfolgerungen zur Optimierung der Barrierestruktur möglich sind, die ihrer-
seits in einer Erhöhung der thermischen Stabilität resultieren können. Aus diesen Gründen 
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wurden sowohl Ta- und TaN-Einfachschichten als auch Ta-TaN-Mehrfachschichten und Ta-
Si-N-Einfachschichten, die zwischen Kupfer und thermischem Oxid abgeschieden und im 
Anschluss bei unterschiedlichen Temperaturen und Temperzeiten thermisch belastet wurden, 
mit röntgenographischen Streumethoden, spektroskopischen sowie mikroskopischen Verfah-
ren analysiert. Um allerdings Aussagen zur chemischen Stabilität der Barriere/SiO2-Grenzflä-
che zu gewinnen und den direkten Einfluss einer Cu-Schicht auf die in der Barriere ablaufen-
den Vorgänge studieren zu können, erfolgte im Vorfeld die Charakterisierung der Abhängig-
keit der Mikrostruktur nicht mit Kupfer bedeckter Proben von der Temperatur der Wärmebe-
handlung.  
Obwohl es für eine reine Ta-Schicht zu verschiedenen mikrostrukturellen Veränderungen 
im Laufe der Wärmebehandlungen kommt (z. B. der Erhöhung der intrinsischen Druckspan-
nung durch Einlagerung von Sauerstoff bei T = 500 °C, der Bildung einer neuen Phase mit 
tetragonaler Einheitszelle (β’-Ta) bei T = 600 °C bzw. der vollständigen und abrupten Um-
wandlung von tetragonalem β-Ta und β’-Ta in krz α-Ta bei T = 750 °C), ist eine massive 
Reaktion mit dem SiO2-Substrat erst für T ≥ 1000 °C unter Bildung von Ta2O5 und Ta5Si3 
beobachtbar. Im Fall einer unabgedeckten TaN-Schicht wird für T ≤ 900 °C neben der Ab-
nahme des amorphen Phasenanteils nur ein TaN-Kristallitwachstum detektiert. Ab 
T = 1000 °C wandelt sich schließlich das ursprüngliche kfz TaN in tetragonales Ta4N5 um, 
was auf ein im Ausgangszustand vorliegendes N/Ta-Verhältnis größer als eins hindeutet. Eine 
Reaktion mit dem SiO2-Substrat wird jedoch bis einschließlich T = 1100 °C nicht beobachtet. 
Damit besitzen sowohl Ta- als auch TaN-Schichten die für einen Einsatz in Cu-Metallisie-
rungssystemen notwendige thermische Stabilität gegenüber einer Reaktion mit dem SiO2-
Substrat. Diese hängt allerdings von der chemischen Zusammensetzung der Ta-basierten 
Schicht ab und steigt mit deren N-Gehalt an. 
Nach Abscheidung von Kupfer auf eine Ta-Schicht kommt es bereits ab T = 500 °C zur 
Diffusion von Ta-Atomen an die Probenoberfläche, wodurch die Barriere zumindest lokal 
abgedünnt wird. Spätestens nach der Transformation von β-Ta in α-Ta gelangen die Cu-Kör-
ner in direkten Kontakt mit dem SiO2, so dass eine Diffusion in dieses hinein stattfinden kann. 
Die Mikrostruktur einer TaN-Schicht erweist sich auch in Gegenwart von Kupfer als stabiler 
im Vergleich zu der einer Ta-Barriere. Dennoch muss bei erhöhten Temperaturen auf Grund 
des fortschreitenden TaN-Kristallitwachstums und der damit verbundenen Korngrenzenver-
längerung mit einer Cu-Spurendiffusion gerechnet werden. Für T ≥ 800 °C kommt es zur Ag-
glomeration des Kupfers in Form von Materieinseln, wodurch die ursprüngliche Schicht-
struktur zerstört wird. In diesem Zusammenhang ist bei Tiefenprofilmessungen, die über late-
ral ausgedehnte Probengebiete mitteln (wie z. B. bei GDOES-Messungen), darauf zu achten, 
dass die in der Substratregion detektierte Cu-Intensität nicht mit einem durch Cu-Diffusion 
erzeugten Signal interpretiert wird. Da die Diffusion von Ta-Atomen aus der TaN-Schicht an 
die Probenoberfläche auf Grund der stärkeren Wechselwirkung zwischen Ta- und N-Atomen 
im Vergleich zu der zwischen Ta-Atomen untereinander verhindert wird, ist dieser Diffusi-
onsprozess im Fall der Ta-TaN-Mehrfachschichten entscheidend von der Stapelfolge der Ta- 
und TaN-Einfachschichten abhängig. Zusätzlich zur Ta-Diffusion kommt es für Ta/TaN- und 
Ta/TaN/Ta-Barrieren bereits ab T = 300 °C zur Umverteilung von Stickstoff aus der TaN-
Region in die benachbarten Ta-Schichten und in der Folge ab T = 500 °C zur Bildung von 
Ta2N. Die beiden letztgenannten Prozesse haben möglicherweise einen negativen Einfluss auf 
die thermische Stabilität der gestuften Barrieren. 
Wie die Ta- und TaN-Schichten weisen auch die auf thermischem Oxid abgeschiedenen 
Ta-Si-N-Schichten eine hohe thermische Stabilität auf. Dabei ist diese durch zwei verschie-
dene Prozesse begrenzt. Während die stickstofffreie Ta-Si-Schicht bei T = 950 °C unter Bil-
dung von Ta2O5 mit dem SiO2-Substrat zu reagieren beginnt, setzt im Fall der stickstoffhalti-
gen Ta-Si-N-Schichten zunächst bei T = 1000 °C ein Kristallisationsvorgang ein. Die dabei 
entstehenden Tantalnitride wachsen hauptsächlich in der ursprünglichen Schichtregion. Inten-
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sivere Wärmebehandlungen führen auch hier zur Reaktion mit dem Substrat. Dabei nimmt die 
Reaktionsfreudigkeit mit dem N-Gehalt in der Ta-Si-N-Schicht ab. 
Im Fall einer vorhandenen Cu-Metallisierung setzt die Kristallisation der Ta-Si-N-
Schichten bei deutlich niedrigeren Temperaturen ein. Bereits im Vorfeld dieses Prozesses 
wird bei allen Proben eine Diffusion von O-Atomen aus dem Restgas der Temperatmosphäre 
in die Cu/Ta-Si-N-Grenzfläche und für die Schichtsysteme mit Ta-reicher Barriere 
(xTa > 60 at.%) eine Diffusion von Ta-Atomen aus der Ta-Si-N-Schicht an die Probenoberflä-
che beobachtet. Während die Ta-Diffusion die thermische Stabilität der Barrieren durch eine 
zumindest lokale Verringerung der Schichtdicke und durch eine Änderung der Schichtzu-
sammensetzung vorzeitig stattfindende Kristallisation herabsetzen könnte, scheint die O-Dif-
fusion den Vorgang der Barrierekristallisation nicht prinzipiell zu ändern. Letzterer führt al-
lerdings zur Zerstörung der Schichtintegrität. Während die im Fall der stickstofffreien Ta-Si-
Schicht gebildeten Ta5Si3-Kristallite in die Cu-Schicht hineinwachsen, resultiert die Kristalli-
sation der stickstoffhaltigen Ta-Si-N-Schichten zunächst immer in der Bildung von Tantal-
nitridkörnern, die zwar in der ursprünglichen Barriereregion wachsen, jedoch keine zusam-
menhängende Schicht bilden. Daher kann Kupfer in direkten Kontakt mit dem Substratmate-
rial gelangen und in der Folge in dieses hineindiffundieren. Außerdem werden durch die Bar-
rierekristallisation Korngrenzen gebildet, die eine schnelle Diffusion von Cu-Atomen erlau-
ben. Untersuchungen am Ta56Si19N25/Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si-System deuten darauf hin, dass 
eine signifikante Cu-Diffusion erst nach Kristallisation der Ta56Si19N25-Schichten einsetzt. 
Dies muss jedoch durch die Anwendung sensitiverer Methoden zum Cu-Nachweis überprüft 
werden (vgl. Kapitel 5). 
Zur Beantwortung der Frage, ob eine Passivierung die Diffusion von Ta-Atomen aus der 
Barriere an die Cu-Oberfläche unterdrücken kann, wurden tantalfreie SiNx- und SiOx-Abde-
ckungen auf die Cu-Schicht abgeschieden. Dabei zeigte sich, dass diese den Diffusionspro-
zess zwar nicht gänzlich verhindern, jedoch in seiner Intensität verringern können. Der Vor-
gang der Barrierekristallisation ändert sich dabei nicht prinzipiell. Es kann jedoch im Fall der 
SiNx-Schichten zu einer Diffusion von Si-Atomen aus der Passivierung in die angrenzende 
Cu-Metallisierung kommen. Weiterhin wird in umgekehrter Richtung eine Diffusion von Cu-
Atomen aus der Metallisierung in die Passivierung beobachtet. Dabei scheint dieser Interdif-
fusionsprozess entscheidend durch eine sauerstoffhaltige Grenzflächenschicht beeinflusst zu 
sein. Ein weiteres Phänomen, welches im Fall der SiNx-Passivierungen detektiert wurde und 
mit dem Cu-Diffusionsprozess zu korrelieren scheint, ist die Bildung von µm-großen Hohl-
räumen in der Cu-Metallisierungsschicht bei einer vollständig intakt bleibenden Passivierung. 
Dieser Vorgang ist von der durch Stromfluss induzierten Lochbildung in Cu-Leitbahnen 
(Elektromigration) zu unterscheiden. 
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5 Methoden zum sensitiven Nachweis der 
Cu-Diffusion und Ausfallmechanismen 
der Diffusionsbarrieren 
 
Unter Verwendung von GA-XRD, GDOES und TEM konnten im vorangegangenen Kapitel 
die während thermischer Belastung eintretenden mikrostrukturellen Veränderungen von auf 
SiO2 abgeschiedenen Ta-basierten Diffusionsbarrieren weitestgehend geklärt werden. Dabei 
erfolgte insbesondere die Charakterisierung der Diffusion der Elemente Tantal, Silizium, 
Stickstoff und Sauerstoff. Obwohl nach massiver Kristallisation der Ta-Si-N-Schichten mit-
tels GDOES ein Cu-Signal im Bereich der ursprünglichen Barriere beobachtet werden konnte 
und vereinzelte EELS-Linienanalysen eine erhöhte Cu-Intensität im SiO2-Substrat zeigten, 
gaben GA-XRD-Untersuchungen selbst an stark wärmebehandelten Proben keinen eindeuti-
gen Hinweis auf eine Cu-Diffusion in die Barriere. Es sind demnach die bisher angewandten 
Methoden nicht sensitiv genug, um für Proben mit einem Schichtaufbau Cu/Barriere/SiO2/Si 
die einsetzende Diffusion von Cu-Atomen in die Barriereregion und das SiO2-Substrat syste-
matisch zu charakterisieren. Um dennoch Aussagen zur beginnenden Cu-Diffusion machen zu 
können, gibt es prinzipiell zwei verschiedene Wege, die in dieser Arbeit gegangen wurden. 
Eine Möglichkeit besteht darin, bei Proben mit einem Aufbau Cu/Barriere/SiO2/Si Analy-
severfahren mit einer sehr niedrigen Nachweisgrenze für Kupfer, wie z. B. die Atomabsorpti-
onsspektrometrie (AAS), einzusetzen. Die Vorstellung der Ergebnisse, die unter Anwendung 
dieser Methode am System mit Ta56Si19N25- (TSN2-) Barriere erhalten wurden, erfolgt in Ka-
pitel 5.1.1. 
Gezielte Änderungen im Probenaufbau bieten eine weitere Möglichkeit, die einsetzende 
Cu-Diffusion zu detektieren. Wie in Kapitel 4.3.3.2 vorgestellt, ist nach wiederholter Ab-
scheidung des Barrierematerials als Passivierung auf die Cu-Schicht ein sensitiverer Cu-
Nachweis möglich. Insbesondere legen die Ergebnisse der bisher durchgeführten kombinier-
ten GDOES- und GA-XRD-Experimente die Vermutung nahe, dass eine Diffusion von Cu-
Atomen in das Barrierematerial erst nach dessen Kristallisation stattfindet. Unter Anwendung 
der spurenanalytischen Methode der Sekundärionenmassenspektroskopie (SIMS) sollen in 
Kapitel 5.1.2 die Untersuchungen zum Ausfallmechanismus der Ta56Si19N25- (TSN2-) Bar-
riere am System Ta56Si19N25/Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (TSN2CTSN2SO(2)) fortgeführt wer-
den. 
Neben der Abscheidung einer Passivierungsschicht auf die Cu-Metallisierung kann der 
Probenaufbau auch dahingehend geändert werden, dass die Präparation der Barrieren direkt 
auf dem Si-Wafer erfolgt. Bei eintretender Cu-Diffusion in das Substrat kommt es dann – im 
Gegensatz zum SiO2 – unter Bildung von Cu3Si zu einer chemischen Reaktion. Da diese mit-
tels XRD detektierbar ist, sollen in Kapitel 5.2 die während durchgeführter Wärmebehandlun-
gen auftretenden Strukturveränderungen von zwischen Kupfer und Silizium abgeschiedenen 
Ta-, TaN-, Ta/TaN/Ta- sowie Ta-Si-N-Schichten diskutiert werden. Außerdem ist beabsich-
tigt, vergleichende Aussagen zur thermischen Stabilität und zu den Ausfallmechanismen der 
verschiedenen Barrieren zu treffen. 
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5.1 Spurenanalytische Untersuchungen 
5.1.1 Atomabsorptionsspektrometrie 
 
Auf Grund der geringen Nachweisgrenzen von Kupfer im Silizium (2.5*1014 Atome/cm3) und 
im SiO2 (5.0*1016 Atome/cm3) wurden für die Probe CTSN2SO(3) AAS-Untersuchungen zur 
Aufklärung des Cu-Diffusionsprozesses in die Barriere sowie das SiO2/Si-Substrat durchge-
führt. Nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen und verschiedenen 
Temperzeiten erfolgte die Bestimmung der Cu-Gehalte entsprechend der in Kapitel 2.4.2 be-
schriebenen Vorgehensweise einerseits in der TSN2/SiO2-Doppelschicht und andererseits nur 
im Siliziumoxid. Durch Differenzbildung ist daraus die entsprechende Cu-Konzentration in 
der Barriereregion erhältlich (Abbildung 5-1 (a)). Zusätzlich wurde der bei der jeweiligen 
Temperung ins Silizium eindiffundierte Cu-Anteil ermittelt (Abbildung 5-1 (b)). 
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Abbildung 5-1. Für die Probe Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (CTSN2SO(3)) mittels AAS-Untersuchungen ermittelte Cu-
Konzentrationen in der Barriere/SiO2-Doppelschicht, der SiO2-Schicht (a) und dem Si-Substrat (b) im Ausgangs-
zustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T und Zeitdauern t. Die Gehalte in 
der SiO2-Schicht stellen die Mittelwerte der Bestimmungen nach Ablösen der Barriere mittels Tetrafluorobor-
säure bzw. durch Ionenstrahlätzen dar. 
 
Wie aus Abbildung 5-1 (a) zu erkennen ist, nimmt für die Wärmebehandlungen 
T = 400 °C / t = 100 h und T = 600 °C / t = 1 h bei gleichbleibender Cu-Konzentration im 
Dielektrikum der für die TSN2-Barriere bestimmte Cu-Gehalt zu. Dieser wäre zwar mit einer 
beginnenden Eindiffusion von Kupfer in die amorphe Barriere erklärbar. Er könnte allerdings 
auch durch einen Präparationseffekt beschrieben werden. Wie in Kapitel 4.3.2 erläutert, 
kommt es während der durchgeführten Wärmebehandlungen zur Eindiffusion von Sauerstoff 
aus dem Restgas der Temperatmosphäre in die Cu/Barriere-Grenzfläche. Es ist durchaus 
möglich, dass sich die O-Atome nicht nur mit den Elementen der Barriere verbinden, sondern 
auch mit Cu-Atomen der Metallisierung. Die so entstandene Mischoxidschicht wäre dann 
allerdings nicht mit der zum Ablösen des Kupfers eingesetzten 5 %igen Ammoniumperoxo-
disulfatlösung ätzbar, sondern würde erst zusammen mit der TSN2-Schicht aufgelöst werden, 
was folglich zu einer Überbestimmung der Cu-Konzentration innerhalb der Barriere führt. 
Entsprechend Abbildung 5-1 (a) resultiert eine Wärmebehandlung bei T = 600 °C für t = 16 h 
erstmals in einem Anstieg des Cu-Gehalts im Siliziumoxid. Gleichzeitig wird für diese ther-
mische Belastung im Si-Substrat eine gegenüber dem Ausgangszustand deutlich erhöhte Cu-
Konzentration detektiert (Abbildung 5-1 (b)). In Verbindung mit den Ergebnissen aus Kapitel 
4.3.2 kann somit geschlussfolgert werden, dass zumindest nach Kristallisation der Barriere 
eine Diffusion von Cu-Atomen in das SiO2/Si-Substrat stattfindet. Für eine signifikante Cu-
Diffusion durch die amorphe Barriere ins Siliziumoxid geben die AAS-Untersuchungen kei-
 99
nen Anhaltspunkt. Temperungen bei T = 600 °C für t = 64 h führen zu einem weiteren An-
stieg des Cu-Gehalts im Silizium, während der Anteil im SiO2 annähernd konstant bleibt 
(Abbildung 5-1 (a) und (b)). Letztere Beobachtung könnte auf eine beschränkte Löslichkeit 




Neben den zeitaufwendigen AAS-Experimenten, die die quantitative Bestimmung von Cu-
Spuren über lateral weit ausgedehnte Probenbereiche gestatten, können auch SIMS-Untersu-
chungen zum sensitiven Nachweis einer Cu-Diffusion in die Barriere durchgeführt werden. 
Bei einer Nachweisgrenze von etwa 2*1016 Cu-Atomen in 1 cm3 Silizium erlauben diese die 
Aufnahme von Tiefenprofilverteilungen über eine in der Größenordnung von 104 µm2 kleine 
Probenregion. Entsprechend der bereits mittels GDOES für die Probe TSN2CTSN2SO er-
zielten Ergebnisse (vgl. Kapitel 4.3.3.2) wurden auch für die SIMS-Experimente Schichtsta-
pel mit einem vergleichbaren Aufbau verwendet. Im Gegensatz zu den mit der Metallisie-
rungsschicht abgedeckten Proben kann dadurch auf das nasschemische Abätzen des Kupfers 
verzichtet werden. Weiterhin bietet der genannte Probenaufbau den Vorteil, dass die in der 
Passivierungsschicht aufgenommenen Cu-Tiefenprofilverläufe kaum durch Sputterartefakte 
beeinflusst sind. Bei der Probe TSN2CTSN2SO(2) wurde allerdings die Dicke der Cu-Schicht 
deutlich verringert, um bei einer möglicherweise einsetzenden Cu-Diffusion in die amorphe 
TSN2-Passivierung in der Lage zu sein, mit der Dünnschichtlösung der Diffusionsgleichung 
(vgl. Kapitel 1.2.1.2) die entsprechenden Diffusionsparameter abzuschätzen. TEM-Untersu-
chungen bestätigen, dass die abgeschiedene 6.8 nm dicke Metallisierung bei glatten 
Cu/TSN2-Grenzflächen homogen und zusammenhängend ist. Letztere Eigenschaften können 
jedoch bei einer weiteren Reduzierung der Cu-Schichtdicke, die für eine bessere Realisierung 
der Voraussetzung für die Anwendbarkeit von Gleichung 1-9 notwendig wäre, mit der in die-
ser Arbeit für die Probenpräparation verwendeten Abscheidungsanlage nicht sichergestellt 
werden. Ein genereller Wechsel der Herstellungsmethode würde aller Wahrscheinlichkeit 
nach zu Änderungen der Schichteigenschaften führen, wodurch allerdings die Vergleichbar-
keit mit den bisher vorgestellten Ergebnissen verloren ginge. 
Abbildung 5-2 zeigt die SIMS-Tiefenprofilverläufe des Elements Kupfer für die Probe 
TSN2CTSN2SO(2) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedli-
chen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. Dabei erfolgte die Umrechnung der Sput-
terzeit in eine Längenskala mit Hilfe der aus XRR-Messungen für den Ausgangszustand be-
stimmten Schichtdicken. Aus Gründen der Vergleichbarkeit wurde der Nullpunkt an die Stelle 
maximaler Cu-Intensität gelegt. Entsprechend Abbildung 5-2, Kurve (2) führt eine Wärmebe-
handlung bei T = 600 °C für t = 1 h nur zu geringfügigen Veränderungen der Cu/TSN2-
Grenzflächenrauhigkeiten. Eine Erhöhung des Cu-Signals innerhalb der TSN2-Schichten 
kann nicht beobachtet werden. Neben einer Verbreiterung des Cu-Schichtsignals resultiert 
dagegen eine einstündige Temperung bei T = 650 °C auch in einer Zunahme der Cu-Intensität 
in den Bereichen der TSN2-Barriere und der TSN2-Passivierung, was mit einer Cu-Spuren-
diffusion erklärbar ist (Abbildung 5-2, Kurve (3)). Für eine quantitative Auswertung der 
gemessenen Diffusionsprofile muss allerdings sichergestellt sein, dass der ursprüngliche 
Schichtaufbau während der Wärmebehandlungen prinzipiell erhalten bleibt. Insbesondere 
sollten die Cu/TSN2-Grenzflächen weiterhin glatt sein und die TSN2-Schichten eine amorphe 
Mikrostruktur aufweisen. Um dies zu überprüfen, erfolgte die Aufnahme von TEM-Hellfeld-
bildern an Querschnittsproben. 
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Abbildung 5-2. SIMS-Tiefenprofilverläufe des Elements Kupfer für die Probe Ta56Si19N25/Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si 
(TSN2CTSN2SO(2)) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T 
für die Zeitdauer von t = 1 h. Die Umrechnung der Sputterzeit in eine Längenskala erfolgte mit Hilfe der aus 
XRR-Messungen für den Ausgangszustand bestimmten Schichtdicken, wobei aus Gründen der Vergleichbarkeit 
der Nullpunkt an die Stelle maximaler Cu-Intensität gelegt wurde. Es sei bemerkt, dass für die fallende Flanke 
des Cu-Signals (Cu/TSN2-Grenzfläche) auf Grund von Sputterartefakten eine erhöhte Rauhigkeit vorgetäuscht 
wird. 
 
Abbildung 5-3 (a) zeigt eindeutig, dass während der Temperung bei T = 650 °C die 
Schichtintegrität zerstört wird. Zwar gibt es weiterhin Stellen im Bereich der ursprünglichen 
Metallisierungsschicht, wo Cu-Körner wachsen, doch weisen die rau gewordenen Grenzflä-
chen zu den beiden TSN2-Schichten bei angereicherten Si- und N-Gehalten eine veränderte 
chemische Zusammensetzung auf (Abbildung 5-3 (b)). Die erhöhte O-Intensität scheint dabei 
durch Oxidation der TEM-Lamelle nach deren Herstellung und nicht durch O-Eindiffusion 
aus dem Restgas der Temperatmosphäre verursacht zu sein, da solch ein Signal selbst für die 
mit einer dünneren Passivierungsschicht versehene TSN2CTSN2SO-Probe nicht beobachtet 
werden konnte (vgl. Kapitel 4.3.3.2). An anderen Probenstellen, die entsprechend der TEM-
Hellfeldaufnahmen eine kristalline Mikrostruktur aufweisen, ist nach der Wärmebehandlung 
mittels TEM kein Cu-Signal mehr beobachtbar. Vielmehr werden Tantal, Silizium und Stick-
stoff detektiert (Abbildung 5-3 (c)). Bei dem entstandenen Kristallit in Abbildung 5-3 (a) han-
delt es sich wahrscheinlich um hexagonales Ta5Si3, welches nach Wärmebehandlung bei 
T = 700 °C neben hexagonalem Ta2N im Röntgenbeugungsdiagramm identifizierbar ist. Wäh-
rend entsprechend der früheren Untersuchungen Stickstoff im hexagonalen Ta5Si3 gelöst wer-
den kann, ist dies für Silizium im Ta2N nicht möglich (vgl. Abbildung 4-28 (b)). Das Kupfer, 
welches im Ausgangszustand an den betrachteten Stellen vorhanden war, scheint zum größten 
Teil in den die Ta-basierten Kristallite umgebenden Metallisierungsbereich verdrängt worden 
zu sein. Dies korreliert mit einer Vergrößerung der dortigen Cu-Schichtdicke und erklärt die 
mittels SIMS detektierte Verbreiterung des Cu-Schichtsignals. Da durch die beginnende Bar-
rierekristallisation Korngrenzen entstehen, kann ein weiterer Teil des Kupfers entlang dieser 
zweidimensionalen Defekte diffundieren. Damit wäre allerdings auch das mittels SIMS ge-
messene Cu-Signal innerhalb der TSN2-Schichten erklärbar (vgl. Abbildung 5-2). 
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass im Fall einer TSN2-Schicht auch mit den 
eingesetzten spurenanalytischen Methoden eine Cu-Diffusion in die amorphe Barriere nicht 
detektierbar ist. Im Speziellen sind damit die entsprechenden Diffusionsparameter nicht be-
stimmbar. Wird eine Cu-Spurendiffusion beobachtet, so sind durch eine vorher einsetzende 































































Abbildung 5-3. TEM-Hellfeldaufnahme der Probe Ta56Si19N25/Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (TSN2CTSN2SO(2)) nach 
Wärmebehandlung bei einer Temperatur von T = 650 °C für die Zeitdauer von t = 1 h (a) zusammen mit den 
mittels EDXS bzw. EELS über die Querschnittsprobe aufgenommenen Elementverteilungen der Linienanalysen 
LA 1 (b) und LA 2 (c). 
 
5.2 Strukturuntersuchungen an auf Silizium abge-
schiedenen Diffusionsbarrieren 
 
Neben dem Einsatz von spurenanalytischen Untersuchungsmethoden ist auch mittels XRD 
und teilweise GDOES der Nachweis einer Cu-Diffusion ins Substrat möglich, falls die zu 
untersuchenden Diffusionsbarrieren direkt zwischen Kupfer und Silizium präpariert werden. 
Für den denkbar ungünstigsten Fall einer fehlenden Diffusionsbarriere (Probe Cu/Si (CS)) 
zeigt Abbildung 5-4 die zweidimensionale Repräsentation I(2θ, T) der während des Aufhei-
zens mit Co-Kα-Strahlung unter Verwendung eines ortsempfindlichen Detektors in situ auf-
genommenen Röntgenbeugungsdiagramme. Diese sind aus Gründen der Anschaulichkeit nur 
im eingeschränkten Winkelbereich 48° ≤ 2θ ≤ 62° für Temperaturen zwischen T = 75 °C und 
275 °C dargestellt. Aus der Intensitätsverteilung ist zu erkennen, dass bereits ab T = 190 °C 
die Intensitäten des 111- und 200-Beugungsmaximums von Kupfer abnehmen, während 
gleichzeitig neue Bragg-Reflexe erscheinen. Diese können der intermetallischen Cu3Si-Phase 
zugeordnet werden. Neben der geringen Reaktionstemperatur, die mit den in der Literatur 
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veröffentlichten Werten übereinstimmt [30, 31], ist die Tatsache, dass sich das bildende 
Kupfersilizid sehr gut mittels Röntgenbeugung detektieren lässt, ein zusätzlicher Vorteil, der 
für den Nachweis einer stattgefundenen Cu-Diffusion durch die Barriere ins Si-Substrat aus-
genutzt werden kann. Für die genaue Beschreibung der in den Proben Cu/Barriere/Si ablau-
fenden Prozesse ist allerdings die Kenntnis des Reaktionsverhaltens der Barriereschicht mit 
dem Si-Substrat notwendig. Aus diesem Grund soll vor der Untersuchung der Cu-bedeckten 
Proben das Barriere/Si-Grenzflächenverhalten studiert werden. 
 




















Abbildung 5-4. Zweidimensionale Darstellung I(2θ, T) der während des Aufheizens der Probe Cu/Si (CS) mit 
einer Rate von 4 Kmin-1 unter Verwendung von Co-Kα-Strahlung bei festem Einfallswinkel mit einem 
ortsempfindlichen Detektor in situ aufgenommenen Röntgenbeugungsdiagramme. Aus Gründen der Anschau-
lichkeit ist nur ein eingeschränkter Beugungswinkel- sowie Temperaturbereich dargestellt. 
 
5.2.1 Ta- und TaN-Einfachschichten 
5.2.1.1 Reaktionsverhalten mit dem Substrat 
 
Ta-Einfachschichten 
Die Abscheidung von Tantal auf einem blanken Si-Wafer führt wie bei Verwendung eines 
SiO2-Substrats hauptsächlich zur Bildung von metastabilem tetragonalen β-Ta (JCPDS-ICDD 
25-1280), wobei die Kristallite ebenfalls bevorzugt mit der [001]-Richtung parallel zur Pro-
benoberflächennormale orientiert sind. Einstündige Wärmebehandlungen der Probe Ta/Si 
(TS) bis zu einer Temperatur von T = 600 °C resultieren in den gleichen Veränderungen, wie 
sie für das System Ta/SiO2/Si (TSO) beschrieben wurden, nämlich einer Verschiebung der 
Bragg-Reflexe von β-Ta zu kleineren Beugungswinkeln, die mit einer Erhöhung der intrinsi-
schen Druckspannung in der Ta-Schicht erklärbar ist. Bei T = 550 °C sind erste Anzeichen für 
zusätzliche Beugungsmaxima sichtbar, die wie bei TSO der β‘-Ta-Phase zugeordnet werden 
können. In Abhängigkeit vom Substratmaterial treten jedoch für Wärmebehandlungen bei 
T > 600 °C unterschiedliche Prozesse auf. Neben der Bildung der hexagonalen Ta2C-Phase 
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(JCPDS-ICDD 65-0025) werden bei Verwendung eines Si-Wafers ab T = 620 °C Bragg-Re-
flexe von hexagonalem TaSi2 (JCPDS-ICDD 38-0483) beobachtet. Im Gegensatz dazu wird 
für Mo/Si-Vielfachschichten die Bildung der hexagonalen MoSi2-Phase bereits bei deutlich 
schwächeren thermischen Belastungen (T = 400 °C / t = 20 min) detektiert [223, 224]. 
Temperungen der Probe TS bei T ≥ 700 °C führen zu einer verstärkten Reaktion der Ta-
Schicht mit dem Si-Substrat und damit zu einer vermehrten Bildung von TaSi2, welches auch 
bei T = 900 °C das einzige im Diffraktogramm beobachtbare Tantalsilizid ist. Einen Vergleich 
der für die Proben TS und TSO während einstündiger Wärmebehandlungen in einem 
Temperaturbereich 500 °C ≤ T ≤ 1100 °C gebildeten Phasen gibt Tabelle 5-1. 
 
Tabelle 5-1. Phasenbildungsverhalten der Proben Ta/Si (TS) und Ta/SiO2/Si (TSO) für Wärmebehandlungen bei 
unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
Phasenzusammensetzung des  
Ta/Si-Systems (TS) Ta/SiO2/Si-Systems (TSO) 
AZ β-Ta β-Ta 
500°C / 1h β-Ta β-Ta 
550°C / 1h β-Ta, β’-Ta β-Ta, β’-Ta 
600°C / 1h β-Ta, β’-Ta β-Ta, β’-Ta, Ta2C 
650°C / 1h β-Ta, β’-Ta, TaSi2, Ta2C β-Ta, β’-Ta, Ta2C 
700°C / 1h β’-Ta, TaSi2, Ta2C β-Ta, β’-Ta, Ta2C 
750°C / 1h - Ta2C, α-Ta 
800°C / 1h β’-Ta, TaSi2, Ta2C Ta2C, α-Ta 





1h - Ta2C, Ta2O5, Ta5Si3 
1100°C / 1h - Ta2C, Ta2O5, Ta5Si3 
 
Die mittels GDOES aufgenommenen Elementverteilungen für die Probe TS verändern 
sich nicht bis zu Wärmebehandlungen bei T = 500 °C (Abbildung 5-5 (a) und (b), Kurven (1) 
und (2)) und sind vergleichbar mit den entsprechenden Signalverläufen für die TSO-Probe. 
Temperungen bei T = 550 °C und 600 °C führen allerdings zu einer Vergrößerung der Ta/Si-
Grenzflächenrauhigkeit (Abbildung 5-5 (a) und (b), Kurve (3)), was auf eine Vermischung 
der Elemente Tantal und Silizium in diesem Bereich hindeutet. Bei T = 650 °C wird dann eine 
klare Dreiteilung (Ta-Schicht / Ta-Si-Mischschicht / Si-Substrat) in den Tiefenprofilen be-
obachtet (Abbildung 5-5 (a) und (b), Kurve (4)). Entsprechend Abbildung 5-5 (a) und (b), 
Kurve (6) wächst das TaSi2, welches aus der Reaktion der Ta-Schicht mit dem Si-Wafer her-
vorgeht, direkt auf dem Substrat. 
Während wie im Fall der GDOES-Untersuchungen auch mittels TEM keine Veränderun-
gen der Probenstruktur nach Wärmebehandlungen bis zu T = 500 °C detektierbar sind, kommt 
es bei T = 550 °C zur Bildung einer 4.3 nm dicken homogenen Mischschicht zwischen dem 
Tantal und dem Si-Substrat. Diese Beobachtung ist in Übereinstimmung mit den Ta- und Si-













der Mischschicht (T = 600 °C: hTa-Si = 9 nm 
(Abbildung 5-6 (a)), T = 620 °C: hTa-Si = 13 nm (Abbildung 5-6 (b))), sondern auch zur 
Vergrößerung der Ta-Si/Si-Grenzflächenrauhigkeit. Für T ≥ 600 °C werden strukturelle De-
fekte im Substrat beobachtet. Stapelfehler und/oder Versetzungen bilden – verursacht durch 
erhöhte Spannungen an der Grenzfläche – im TEM-Querschnitt dreieckig erscheinende Ge-
biete im Si-Wafer (Abbildung 5-6 (a)), die bei genügend hohen Verspannungen auch eine 
tatsächliche Missorientierung zeigen können. Nach Temperung bei T = 620 °C ist Kristallit-
wachstum an der Ta-Si/Si-Grenzfläche beobachtbar (Abbildung 5-6 (b)), welches unter 
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Verwendung der GA-XRD-Ergebnisse mit der Bildung von hexagonalem TaSi2 in Verbin-
dung gebracht werden kann. 
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Abbildung 5-5. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Silizium (b) für die Probe Ta/Si (TS) 
im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von 
t = 1 h. 
 
  
Abbildung 5-6. TEM-Hellfeldaufnahmen der Probe Ta/Si (TS) nach Wärmebehandlungen bei Temperaturen von 
T = 600 °C (a) und T = 620 °C (b)  für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Wie oben bereits angedeutet, finden während der Wärmebehandlung der Probe Ta/Si (TS) bei 
niedrigen Temperaturen die gleichen Prozesse statt wie für die Probe Ta/SiO2/Si (TSO). Da-
bei handelt es sich im Speziellen um die Erhöhung der intrinsischen Druckspannung, die Ein-
diffusion von Kohlenstoff und dessen Reaktion mit Tantal zu Ta2C sowie die Bildung der β’-
Ta-Phase (vgl. Kapitel 4.1.1). Im Gegensatz zu TSO kommt es allerdings für die Probe TS ab 
T = 550 °C zur Ausbildung einer amorphen Ta-Si-Mischschicht zwischen Tantal und Silizium 
und ab T = 620 °C zum Wachstum von TaSi2-Kristalliten an der Grenzfläche zum Substrat. 
Diese Resultate sind in guter Übereinstimmung mit experimentellen Ergebnissen von Cheng 
et at. [80] und Nguyen Tan et al. [225] sowie theoretischen Überlegungen von Walser et al. 
[226]. Entsprechend der phänomenologischen Walser-Bené-Regel [226], nach der sich bei 
einer Festkörperreaktion zwischen einem hochschmelzenden Metall und Silizium die 
kristalline Phase zuerst bildet, welche eine kongruent schmelzende Verbindung ist und im 
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binären Phasendiagramm dem Eutektikum mit der niedrigsten Temperatur am nächsten liegt, 
entsteht bei der Reaktion einer Ta-Schicht mit dem Si-Substrat hexagonales TaSi2 als erstes 
kristallines Tantalsilizid. Dies steht jedoch im Widerspruch zu den Beobachtungen von Noya 
et al. [227, 228], nach denen sich Ta5Si3 als erste kristalline Tantalverbindung bildet. Zwar 
würde bei Gültigkeit der Gleichgewichtsthermodynamik und eines unendlichen Reservoirs an 
Ta- und Si-Atomen auf Grund einer negativeren freien Bildungsenthalpie von ∆fGTa5Si3 = -
43.2 kJmol-1 für Ta5Si3 gegenüber ∆fGTaSi2 = -38.9 kJmol-1 für TaSi2 (Werte bei T = 700 K 
bezogen auf 1 mol Ausgangsstoffe, [215]) eine stärkere Triebkraft für die Bildung der 
erstgenannten Verbindung existieren, doch scheint die Auswahl des entstehenden 
Tantalsilizids durch kinetische Prozesse bestimmt zu sein [229]. Entsprechend der 
Untersuchungen von Baglin et al. [230] kann angenommen werden, dass das Silizium die bei 
der Festkörperreaktion diffundierende Spezies ist. Auf Grund einer stärkeren Verringerung 
der freien Enthalpie des Systems pro Zeiteinheit bildet sich zunächst kein kristallines 
Tantalsilizid, sondern eine amorphe Ta-Si-Zwischenschicht, wobei deren Dicke linear mit der 
Zeit zunimmt [80]. Dies bedeutet, dass die Si-Diffusion durch die amorphe Ta-Si-Schicht 
schneller erfolgt als die Bereitstellung der Si-Atome an der Grenzfläche zum Substrat. Hat 
schließlich die amorphe Zwischenschicht eine bestimmte Dicke erreicht, so kommt es auf 
Grund der Abnahme des Si-Konzentrationsgradienten und damit der Si-Diffusionsrate inner-
halb der Schicht zur Verringerung von deren Wachstumsgeschwindigkeit und in der Folge zur 
energetisch günstiger werdenden Bildung eines kristallinen Tantalsilizids an der Ta-Si/Si-
Grenzfläche. Bis zu einer Temperatur von T = 900 °C ist TaSi2 das einzige im Diffrak-
togramm beobachtbare Tantalsilizid (vgl. Tabelle 5-1). Die Tatsache, dass es nicht zur Bil-
dung einer weiteren Ta-Si-Verbindung kommt, stimmt gut mit theoretischen Überlegungen 
von Tsaur et al. [231] überein. 
 
TaN-Einfachschichten 
Bis zu Wärmebehandlungen bei T = 1000 °C finden für das auf Silizium abgeschiedene TaN 
(Probe TNS) die gleichen Prozesse statt wie für die auf SiO2 präparierte Schicht (Probe 
TNSO). Dabei handelt es sich im Speziellen um die Vergrößerung der TaN-Kristallite, deren 
Durchmesser von dTaN = 3.5 nm im Ausgangszustand auf dTaN  = 10 nm nach einer Tempe-
rung bei T = 900 °C ansteigt, sowie um die Bildung von tetragonalem Ta4N5 (JCPDS-ICDD 
75-0627) bei T = 1000 °C, welches nach GDOES-Tiefenprofilanalyse in der ursprünglichen 
TaN-Schicht wächst. Die Grenzfläche zum Si-Substrat behält ihre anfängliche Rauhigkeit bei, 
so dass es nicht wie im Fall der Probe TS zur Bildung einer amorphen Zwischenschicht 
kommt. Temperungen von TNS bei T = 1050 °C resultieren schließlich in einer Reaktion des 
Tantalnitrids mit dem Silizium unter Bildung von TaSi2, wobei Stickstoff – wahrscheinlich 
als gasförmiges N2 – die Probe verlässt. Aus dem Vergleich mit der unter äquivalenten Be-
dingungen wärmebehandelten TNSO-Probe (vgl. Tabelle 5-2) kann vermutet werden, dass die 
Reaktion mit dem Substrat im Zusammenhang mit der beginnenden Umwandlung von tetra-
gonalem Ta4N5 in hexagonales Ta5N6 steht. Bei dieser Phasentransformation ändert sich die 
Nachbarschaft der Ta-Atome. Obwohl diese in erster Koordination weiterhin von sechs N-
Atomen umgeben sind, bilden letztere nicht mehr notwendigerweise einen Oktaeder. Folglich 
ist bei der Umwandlung von Ta4N5 in Ta5N6 ein Aufbrechen der Ta-N-Bindungen notwendig. 
Damit besteht allerdings für die Si-Atome die Möglichkeit, sich mit den freigewordenen Ta-
Atomen zum TaSi2 zu verbinden. Weiterführende Untersuchungen sollten klären, ob durch 
die Abscheidung von stöchiometrischem kfz TaN die Bildung von Ta4N5 und Ta5N6 verhin-
dert und damit möglicherweise die thermische Stabilität des Tantalnitrids gegenüber einer 




Tabelle 5-2. Phasenbildungsverhalten der Proben TaN/Si (TNS) und TaN/SiO2/Si (TNSO) für Wärmebehand-
lungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
Phasenzusammensetzung des  
TaN/Si-Systems (TNS) TaN/SiO2/Si-Systems (TNSO) 
AZ TaN TaN 
800°C / 1h TaN TaN 
900°C / 1h TaN TaN 
1000°C / 1h Ta4N5 Ta4N5 
1050°C / 1h TaSi2 Ta4N5, Ta5N6 
1100°C / 1h TaSi2 Ta4N5, Ta5N6 
 
5.2.1.2 Strukturelle Veränderungen bei vorhandener Cu-Metallisierung 
 
Ta-Einfachschichten 
Während eine Wärmebehandlung der Probe CTSO bei T = 600 °C nur zu geringfügigen Ver-
schiebungen der β-Ta-Reflexe in Richtung größerer Beugungswinkel führt (vgl. Abbildung 4-
7), wird für die zwischen Kupfer und Silizium präparierte Ta-Schicht (Probe CTS) bereits bei 
T = 550 °C eine deutliche Zunahme des amorphen Phasenanteils beobachtet (Abbildung 5-7). 
Dieser könnte, entsprechend der für die unabgedeckte TS-Probe erhaltenen Ergebnisse, von 
der Ausbildung einer amorphen Ta-Si-Mischschicht zwischen Tantal und Si-Substrat herrüh-
ren. Zusätzlich erscheinen im Diffraktogramm nach Wärmebehandlung von CTS bei 
T = 550 °C Bragg-Reflexe, die der Cu3Si-Phase zugeordnet werden können, wobei gleichzei-
tig die Intensitäten der Cu-Beugungsmaxima abnehmen. Im Gegensatz zu CTSO wird für die 
auf Silizium präparierte β-Ta-Schicht keine Umwandlung in die thermodynamisch stabile α-
Ta-Modifikation beobachtet. Vielmehr kommt es bereits bei T = 575 °C zur Bildung von he-
xagonalem TaSi2 (JCPDS-ICDD 38-0483). Intensivere thermische Belastungen resultieren in 
einer vollständigen Reaktion des Kupfers sowie des Tantals mit dem Silizium (Abbildung 
5-7). 
 


































Abbildung 5-7. GA-XRD-Diagramme der Probe Cu/Ta/Si (CTS) im Ausgangszustand und nach 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 107
Wie für die Probe CTSO führen Wärmebehandlungen von CTS bei T = 500 °C zu einer 
Diffusion von Ta-Atomen aus der Barriereschicht an die Probenoberfläche (Abbildung 
5-8 (b), Kurve (2)). Für T = 550 °C wird zusätzlich zum erhöhten Ta-Oberflächensignal ein 
Intensitätsanstieg im unteren Teil der Cu-Schicht detektiert (Abbildung 5-8 (b), Kurve (3)). 
Gleichzeitig kommt es zu einer Zunahme der Cu-Intensität in der Barriereregion und dem Si-
Substrat (Abbildung 5-8 (a), Kurve (3)) sowie zur Erhöhung der Si-Intensität im Bereich der 
Ta- und der Cu-Schicht (Abbildung 5-8 (c), Kurve (3)). Weiterhin können bei dieser Probe 
graue punktförmige Flecken, die statistisch über die Cu-Oberfläche verteilt sind, mit bloßem 
Auge betrachtet werden. Alle diese Beobachtungen sind durch eine lokal beginnende Diffu-
sion von Cu-Atomen durch die Ta-Schicht ins Si-Substrat und dem damit verbundenen Frei-
legen der Barriere erklärbar. Temperungen bei T = 600 °C führen schließlich zur vollständi-
gen Auflösung des ursprünglichen Cu-Schichtsignals sowie zu erhöhten Ta- und Si-Intensitä-
ten an der Probenoberfläche, die mit der Bildung von TaSi2-Kristalliten an dieser Position 
korrelieren (Abbildung 5-8 (a)-(c), Kurve (4)). 
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Abbildung 5-8. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Kupfer (a), Tantal (b) und Silizium (c) für die Probe 
Cu/Ta/Si (CTS) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für 
die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Entsprechend der durchgeführten GA-XRD- und GDOES-Untersuchungen wird für die Probe 
CTS sowohl durch die Cu3Si-Bildung als auch durch ein erhöhtes Cu-Signal im Si-Substrat 
eine während der Wärmebehandlung bei T = 550 °C beginnende Diffusion von Cu-Atomen 
durch die 10 nm dicke Ta-Schicht angezeigt. Dies ist in Übereinstimmung mit den Ergebnis-
sen von Hecker et al. [68] und Laurila et al. [58]. Auf Grund der bereits im Ausgangszustand 
vorhandenen nanokristallinen Mikrostruktur des tetragonalen β-Ta mit einem Kristallit-
durchmesser in der Größenordnung der Schichtdicke (vgl. Kapitel 3.1) existieren Korngren-
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zen, die als Pfade für eine schnelle Cu-Diffusion ins Si-Substrat fungieren können. Mit den 
von Gupta [112] für die Korngrenzendiffusion bestimmten Parametern         
D’0,Cu/Ta = 9.0*10-4 cm2s-1 und Q’Cu/Ta = 2.3 eV ergibt sich bei T = 550 °C mit t = 1 h eine 
mittlere Diffusionslänge l = (Dt)½ von lCu/Ta ≈ 2 nm, die geringer ist als die Ta-Schichtdicke 
im Ausgangszustand. Dies steht dennoch nicht im Widerspruch zu den obigen Beobachtun-
gen, da beachtet werden muss, dass es auf Grund der bereits bei T = 500 °C einsetzenden Dif-
fusion von Ta-Atomen an die Probenoberfläche zumindest zu einer lokalen Abdünnung der 
Barriere kommt. Zusätzlich sei bemerkt, dass prinzipiell auch andere lokale Defekte in der 
Ta-Schicht, wie z. B. winzige Risse, die experimentellen Ergebnisse beschreiben könnten. Da 
die Cu3Si-Bildung für eine direkt auf Silizium abgeschiedene Cu-Schicht schon bei 
T = 190 °C einsetzt (Abbildung 5-4), sollte allerdings beim Vorhandensein solcher Risse die 
Kupfersilizidbildung bereits nach Wärmebehandlungen bei Temperaturen T < 550 °C auftre-
ten. 
Wie aus Abbildung 5-7 zu erkennen ist, findet die Cu3Si-Bildung vor dem Wachstum der 
TaSi2-Kristallite statt, das erstmals nach Wärmebehandlung bei T = 575 °C detektiert wird. Im 
Fall einer nicht mit Kupfer bedeckten Ta-Schicht (Probe TS) erfolgt die TaSi2-Bildung dage-
gen erst bei T = 620 °C (vgl. Kapitel 5.2.1.1). Daraus kann geschlussfolgert werden, dass die 
Diffusion der Cu-Atome ins Si-Substrat die Entstehung des Tantalsilizids fördert. Wie in Ka-
pitel 5.2.1.1 diskutiert, kommt es für Wärmebehandlungen bei T  ≥ 500 °C an der Ta/Si-
Grenzfläche auf Grund der Diffusion von Si-Atomen aus dem Substrat in die Ta-Schicht zu-
nächst zum Wachstum einer amorphen Ta-Si-Mischschicht. Deren Wachstumsgeschwindig-
keit wird dabei durch die Bereitstellung freier Si-Atome begrenzt. Erst ab T = 620 °C erfolgt 
die Bildung von kristallinem TaSi2. Im Gegensatz dazu ist das Wachstum von Cu3Si an der 
Cu/Si-Grenzfläche durch die Cu-Diffusion ins Si-Substrat bestimmt, in dem sich die Cu-
Atome hauptsächlich auf Zwischengitterplätzen befinden (vgl. Kapitel 1.2.2). Dadurch erhöht 
sich für die umgebenden Si-Atome die Anzahl nächster Nachbarn, womit es zum Ladungs-
transfer und zur Abschwächung der Si-Si-Bindungsstärke kommt. In der Folge können Si-
Atome ihre regulären Gitterplätze verlassen und über Zwischengitterplätze an die Cu/Si-
Grenzfläche diffundieren, wo sie sich mit Cu-Atomen zu Cu3Si verbinden [232]. Da nun für 
die Probe CTS – im Gegensatz zur Probe TS – zunächst Kupfersilizidbildung erfolgt, sind an 
der Grenzfläche zum Substrat genügend freie Si-Atome vorhanden, wodurch das Wachstum 
der amorphen Ta-Si-Mischschicht beschleunigt wird. Dies resultiert schließlich in einer bei 
niedrigeren Temperaturen stattfindenden Bildung von kristallinem TaSi2.  
 
TaN-Einfachschichten 
Bis zu Wärmebehandlungen bei einschließlich T = 750 °C sind die in den Diffraktogrammen 
beobachteten Veränderungen bzgl. der TaN-Schicht die gleichen wie bei Verwendung eines 
SiO2-Substrats (vgl. Abbildung 4-10 mit Abbildung 5-9). Neben einem Wachstum der TaN-
Kristallite auf dTaN  ≈ 5 nm, was durch die Abnahme der Halbwertsbreite der entsprechenden 
Bragg-Reflexe und die Verringerung des amorphen Phasenanteils gekennzeichnet ist, kommt 
es zur Verschiebung der TaN-Beugungsmaxima in Richtung größerer Beugungswinkel. Für 
die auf Silizium abgeschiedene TaN-Schicht (Probe CTNS) wird allerdings für Temperungen 
bei T  ≥ 800 °C die Bildung von Cu3Si detektiert. Anzeichen einer zwischen TaN und Sili-
zium stattgefundenen Reaktion sind mit dem Erscheinen von TaSi2-Bragg-Reflexen erstmals 
im Diffraktogramm der bei T = 850 °C wärmebehandelten Probe (Abbildung 5-9) sichtbar. 
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Abbildung 5-9. GA-XRD-Diagramme der Probe Cu/TaN/Si (CTNS) im Ausgangszustand und nach 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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Abbildung 5-10. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Kupfer (a), Tantal (b), Stickstoff (c) und Silizium (d) 
für die Probe Cu/TaN/Si (CTNS) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen 
Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Erste Veränderungen im Cu-Tiefenprofilverlauf treten nach Temperung von CTNS bei 
T = 750 °C auf. Neben einer Verringerung des Cu-Schichtsignals kommt es zu einem gering-
fügigen Intensitätsanstieg im Bereich der Barriere (Abbildung 5-10 (a), Kurve (3)), welcher 
 110
nicht notwendigerweise durch eine Cu-Diffusion verursacht zu sein braucht. Er kann auch mit 
einer Cu-Agglomeration begründet werden, die entsprechend der Untersuchungen an der 
Probe CTNSO im betrachteten Temperaturbereich einsetzt (vgl. Kapitel 4.1.2). Da mittels 
GA-XRD für intensivere thermische Belastungen die Bildung von Kupfersilizid detektiert 
wurde, sind die in Abbildung 5-10 (a), Kurven (4) und (5) beobachteten Cu-Signale zumin-
dest teilweise mit einer Diffusion von Cu-Atomen durch die Barriere ins Substrat erklärbar. 
Auf Grund der für die Probe CTNSO detektierten Cu-Agglomeration nach Wärmebehandlung 
bei T = 800 °C kann aus den vorliegenden bimodalen Ta- und N-Verteilungen (Abbildung 
5-10 (b) und (c), Kurve (4)) sowie einer in Richtung Probenoberfläche verschobenen Bar-
riere/Substrat-Grenzfläche (Abbildung 5-10 (d), Kurve (4)) jedoch nicht wie im Fall der Ta-
Barriere sofort auf eine an lokalen Stellen beginnende Cu-Diffusion geschlossen werden. 
Trotz einsetzender Reaktion von TaN mit Silizium bei T = 850 °C ist in Abbildung 5-10 (c), 
Kurve (5) ein unverändert hohes N-Signal messbar. Dies könnte damit erklärt werden, dass im 
Gegensatz zu TNS der Stickstoff die Probe nicht verlässt, sondern möglicherweise mit Sili-
zium reagiert. 
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Im Gegensatz zu den Ta-Schichten, wo bereits im Ausgangszustand die Ausdehnung der β-
Ta-Kristallite im Bereich der Schichtdicke liegt, beträgt die Größe der in einer amorphen Mat-
rix abgeschiedenen kfz TaN-Körner nur dTaN ≈ 3 nm (vgl. Kapitel 3.1). Damit sollten zunächst 
keine Korngrenzen existieren, die direkt von der Cu/TaN- an die TaN/Substrat-Grenzfläche 
verlaufen. Während der durchgeführten Wärmebehandlungen kommt es allerdings zum 
Wachstum der TaN-Kristallite. Trotz der Tatsache, dass dabei die mittlere Korngröße kleiner 
bleibt als die Schichtdicke, kann davon ausgegangen werden, dass zumindest vereinzelte 
Korngrenzen in der TaN-Schicht entstehen, die die Cu-Metallisierung mit dem Si-Substrat 
verbinden, so dass eine Diffusion von Cu-Atomen durch die Barriere entlang dieser Pfade 
möglich wird. Mit den von Oku et al. [123] angegebenen Parametern für die 
Korngrenzendiffusion von Kupfer im TaN (D’0,Cu/TaN = 2.8*10-10 cm2s-1, Q’Cu/TaN = 1.3 eV) 
ergibt sich für eine einstündige Wärmebehandlung bei T = 800 °C eine mittlere Diffusions-
länge von lCu/TaN ≈ 9 nm. Dieses Ergebnis ist in guter Übereinstimmung mit den obigen expe-
rimentellen Resultaten, bei denen Cu3Si-Bildung und damit signifikante Cu-Diffusion durch 
die 10 nm dicke TaN-Barriere ins Si-Substrat erstmalig nach äquivalenter thermischer Belas-
tung detektiert wurden. Durch die Bildung des Kupfersilizids scheinen wie für die Probe CTS 
freie Si-Atome bereitgestellt zu werden, die dann entlang der TaN-Korngrenzen in die Bar-
riere eindiffundieren und in der Folge mit dieser (im Vergleich zur unabgedeckten TNS-Probe 





Anhand des Probensystems Cu/Ta/TaN/Ta/Si (CTTNTS) soll in diesem Abschnitt untersucht 
werden, ob die in Kapitel 4.2 bereits nach Wärmebehandlung bei T = 300 °C beobachteten 
mikrostrukturellen Veränderungen der gestuften Barrieren unabhängig vom Substratmaterial 
sind. Weiterhin ist beabsichtigt, die thermischen Stabilitäten von Ta-TaN-Mehrfachschichten 
gegenüber Cu-Diffusion mit denen von Ta- und TaN-Einfachschichten zu vergleichen.  
 
Wie für die oben bereits diskutierten Ta- und TaN-Einfachschichten sind auch für eine 
Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht die bei niedrigen Temperaturen auftretenden Veränderungen am 
Barrieresystem die gleichen wie bei Verwendung eines SiO2-Substrats. Die in den Diffrak-
togrammen bei T = 300 °C und 400 °C detektierten Reflexverschiebungen der abgeschiede-
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nen kristallinen Phasen (Abbildung 5-11) können entsprechend der aufgenommenen GDOES-
Tiefenprofile wie bei der Probe CTTNTSO (vgl. Kapitel 4.2) mit einer beginnenden Diffusion 
von N-Atomen aus dem kfz TaN in die angrenzenden Ta-Schichten korreliert werden. Wäh-
rend der Temperung bei T = 500 °C setzt schließlich die Bildung von hexagonalem Ta2N 
(JCPDS-ICDD 26-0985) ein, was bei intensiverer thermischer Belastung weiter auf Kosten 
der ursprünglichen Phasen α-Ta, β-Ta und kfz TaN wächst (Abbildung 5-11). Im Gegensatz 
zur Probe CTTNTSO werden jedoch nach Wärmebehandlung bei T = 650 °C erstmals Bragg-
Reflexe von hexagonalem TaSi2 (JCPDS-ICDD 38-0483) im Diffraktogramm beobachtet 
(Abbildung 5-11). Die Bildungstemperatur des Tantalsilizids stimmt dabei näherungsweise 
mit dem für die Probe TS ermittelten Wert überein (vgl. Kapitel 5.2.1.1). In Kombination mit 
den GDOES-Messungen kann folglich davon ausgegangen werden, dass für beide Proben die 
gleichen Prozesse an der Ta/Si-Grenzfläche ablaufen, nämlich die Bildung einer amorphen 
Ta-Si-Mischschicht und schließlich das Wachstum von kristallinem TaSi2. Letzteres wird 
demnach für die Probe CTTNTS nicht durch eine vorausgehende Cu3Si-Bildung katalysiert. 
Dies bedeutet aber, dass signifikante Cu-Diffusion ins Substrat noch nicht bis T = 650 °C 
stattgefunden haben kann. Letztere wird tatsächlich erst nach Temperung bei T = 700 °C de-
tektiert (Abbildung 5-11). 
 











































Abbildung 5-11. GA-XRD-Diagramme der Probe Cu/Ta/TaN/Ta/Si (CTTNTS) im Ausgangszustand und nach 
Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 
Vergleichende Diskussion der an den Cu-bedeckten Ta- und TaN- Einfachschichten sowie Ta-
TaN-Mehrfachschichten erzielten Ergebnisse: 
Bezüglich der thermischen Stabilität SBarriere gegenüber Cu-Diffusion gilt für die Ta- und 
TaN-Einfachschichten sowie die Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht folgende Relation: 
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STa < STa/TaN/Ta < STaN. 
 
Während also für eine 10 nm dicke Ta-Schicht bereits nach einstündiger Wärmebehandlung 
bei T = 550 °C Cu3Si-Bildung mittels GA-XRD und damit eine signifikante Cu-Diffusion ins 
Si-Substrat detektiert werden können, sind diese Beobachtungen für eine Ta/TaN/Ta-Barriere 
und eine TaN-Schicht erst bei T = 700 °C bzw. T = 800 °C möglich. Das bedeutet insbeson-
dere, dass eine insgesamt 30 nm dicke Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht thermisch instabiler ist als 
eine sie konstituierende 10 nm dicke TaN-Einfachschicht. Dieses Ergebnis ist mit der für die 
gestufte Barriere bereits bei T = 300 °C beginnenden N-Umverteilung und der als Folgeer-
scheinung bei T = 500 °C einsetzenden Ta2N-Bildung erklärbar, da dadurch die thermisch 
stabile TaN-Schicht zerstört wird. Zusätzlich könnten die durch Bildung von kristallinem 
TaSi2 bei T = 650 °C entstehenden Korngrenzen die Cu-Diffusion ins Si-Substrat beschleuni-
gen. In weiterführenden Experimenten sollte geprüft werden, ob es  bei der Abscheidung ab-
solut stöchiometrischer TaN-Schichten bzw. solcher mit einem N/Ta-Verhältnis kleiner als 
eins ebenfalls zu einer N-Umverteilung innerhalb der Barriere mit anschließender Ta2N-Bil-
dung kommt. Sollte dies der Fall sein, so ist das Konzept der Kombination von Ta- und TaN-




5.2.3.1 Reaktionsverhalten mit dem Substrat 
 
Wie ein Vergleich der in Kapitel 4.1.1 und 5.2.1.1 erzielten Ergebnisse zeigt, ist sowohl für 
Ta- als auch für TaN-Schichten die Reaktionsfreudigkeit mit Silizium größer als mit SiO2. 
Während z. B. eine Ta-Schicht mit Siliziumoxid erst massiv ab T = 1000 °C unter Bildung 
von Ta2O5 und Ta5Si3 zu reagieren beginnt, wird die Bildung einer amorphen Ta-Si-Schicht 
zwischen Tantal und Silizium bereits ab T = 550 °C beobachtet. Für diese Temperatur setzt 
allerdings auch die Diffusion von Cu-Atomen durch die Ta-Barriere ins Si-Substrat ein. Prin-
zipiell muss also damit gerechnet werden, dass nicht nur die Cu-Diffusion die Grenzflächen-
reaktion zwischen Barriere und Silizium beeinflusst (vgl. Kapitel 5.2.1.2), sondern dass auch 
der umgekehrte Fall möglich ist (vgl. Kapitel 5.2.2). Gerade für die im Ausgangszustand 
amorphen Ta-Si-N-Barrieren könnte eine durch Grenzflächenreaktion bedingte kristalline 
Phasenbildung die Diffusion von Cu-Atomen durch die Ta-basierte Schicht entlang der ent-
stehenden Korngrenzen beschleunigen und somit einen vorzeitigen Ausfall der Barriere vor-
täuschen, der bei Verwendung eines SiO2-Substrats nicht eintreten würde. Um den Einfluss 
einer eventuellen Reaktion der Ta-Si-N-Schichten mit dem Si-Substrat bei der Interpretation 
der für die Cu-bedeckten Proben (CTSNxS, x = 0, 2, 4; vgl. Kapitel 5.2.3.2) auftretenden Pro-
zesse besser zu beachten, erfolgte im Vorfeld die Untersuchung von unbedeckten Ta-Si-N-
Schichten auf Silizium (Proben TSNxS, x = 0, 2, 4), deren Ergebnisse im Folgenden darge-
stellt werden. 
 
Abbildung 5-12 zeigt, dass eine einstündige Wärmebehandlung der auf Silizium 
abgeschiedenen TSN0-Schicht (Probe TSN0S) bei T = 600 °C die amorphe Mikrostruktur 
nicht ändert. An der Grenzfläche kommt es jedoch entsprechend Abbildung 5-13 (b), Kurve 
(2) zu einer Zunahme der Rauhigkeit. Dabei ist der aufgenommene Si-Signalverlauf äquiva-
lent zu dem in Abbildung 5-5 (b), Kurve (3), welcher mit einer Eindiffusion von Si-Atomen 
in das Tantal und der Ausbildung einer amorphen Ta-Si-Schicht erklärt werden konnte. Zwar 
lassen TEM-Hellfeldbilder einer TSN0S-Querschnittsprobe keine zusätzliche amorphe 
Schicht an der TSN0/Si-Grenzfläche erkennen, doch kann entsprechend einer EELS-Linien-
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analyse von einer Diffusion von Si-Atomen aus dem Substrat in die TSN0-Schicht ausgegan-
gen werden. Temperungen bei T = 650 °C resultieren in der beginnenden Bildung von Ta5Si3-
Kristalliten (JCPDS-ICDD 72-1275), die entsprechend durchgeführter XRR- und GDOES-
Untersuchungen (Abbildung 5-13 (a) und (b), Kurve (3)) innerhalb einer zusammenhängen-
den Schicht wachsen. Da tetragonales Ta5Si3 auch als Kristallisationsprodukt bei Wärmebe-
handlung der zwischen Kupfer und SiO2 abgeschiedenen TSN0-Barriere (Probe CTSN0SO, 
Abbildung 4-22 (a)) entsteht, wird vermutet, dass auf Grund der Si-Eindiffusion aus dem 
Substrat das Si/Ta-Verhältnis in der TSN0-Schicht vergrößert und somit dahingehend geän-
dert wird, dass die Kristallisation des amorphen Materials erfolgen kann. Entsprechend der 
Beugungsdiagramme der bei T ≥ 750 °C getemperten TSN0S-Proben (Abbildung 5-12) ist das 
zunächst gebildete Ta5Si3 jedoch nicht stabil, sondern reagiert mit Silizium weiter zu hexago-
nalem TaSi2 (JCPDS-ICDD 38-0483). 
 




































Abbildung 5-12. GA-XRD-Diagramme der Probe Ta73Si27/Si (TSN0S) im Ausgangszustand und nach Wärmebe-
handlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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Abbildung 5-13. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Tantal (a) und Silizium (b) für die Probe Ta73Si27/Si 
(TSN0S) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die 
Zeitdauer von t = 1 h. 
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Entsprechend der in Tabelle 5-3 zusammengefassten Röntgenbeugungsergebnisse erfolgt 
für Ta-Si-N-Schichten die Umwandlung der amorphen in eine kristalline Mikrostruktur erst 
nach einstündigen Wärmebehandlungen bei T > 900 °C. Im Fall der TSN2-Schicht werden 
Beugungsmaxima von hexagonalem Ta2N (JCPDS-ICDD 26-0985) erstmals bei T = 950 °C 
beobachtet. Da im Gegensatz zur Probe TSN2SO neben dem Tantalnitrid noch hexagonales 
Ta5Si3 (JCPDS-ICDD 06-0594) entsteht, scheint die einsetzende Kristallisation mit einer ge-
ringen Menge an Silizium aus dem Substrat zu erfolgen. Eine deutliche Si-Signalerhöhung im 
Bereich der TSN2-Schicht ist allerdings mittels GDOES-Tiefenprofilanalyse erst bei 
T = 1000 °C detektierbar. Für eine TSN4-Schicht stimmen die bei Verwendung eines Si- bzw. 
eines SiO2-Substrats ermittelten Einsatztemperaturen für die Kristallisation überein. Entspre-
chend der GA-XRD-Untersuchungen wird bei T = 1000 °C die Bildung von kfz TaN (JCPDS-
ICDD 49-1283) beobachtet. Für die Probe TSN4S setzt eine signifikante Reaktion mit dem 
Si-Substrat bei T = 1050 °C ein (Tabelle 5-3). 
 
Tabelle 5-3. Phasenbildungsverhalten der Proben Ta-Si-N/Si (TSNxS mit x = 0, 2, 4) für Wärmebehandlungen 
bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
 TSN0S TSN2S TSN4S 
AZ amorph amorph amorph 
600°C / 1h amorph amorph amorph 
650°C / 1h amorph + Ta5Si3 - - 
700°C / 1h Ta5Si3 - - 
750°C / 1h Ta5Si3 + TaSi2 - - 
800°C / 1h TaSi2 - - 
900°C / 1h TaSi2 amorph amorph 
950°C / 1h - amorph + Ta5Si3 + Ta2N amorph 
1000°C / 1h - Ta5Si3 + Ta2N + TaSi2 amorph + TaN 
1050°C / 1h - TaSi2 TaSi2 
1100°C / 1h - TaSi2 TaSi2 
 
Diskussion der Ergebnisse: 
Wie die obigen Untersuchungsergebnisse zeigen, wird die im Ausgangszustand vorliegende 
amorphe Mikrostruktur der Ta-Si-N-Schichten durch die bei thermischer Belastung der Pro-
ben einsetzende Kristallisation zerstört. Diese kann, wie im Fall der Probe TSN0S, durch eine 
vorausgehende Diffusion von Si-Atomen aus dem Substrat in die Schicht deutlich beschleu-
nigt werden. Während z. B. für die auf SiO2 abgeschiedene TSN0-Schicht kristalline Phasen-
bildung erstmals nach einstündiger Wärmebehandlung bei T = 950 °C beobachtet wurde, setzt 
die Kristallisation bei Verwendung eines Si-Substrats bereits bei T = 650 °C ein. Dies scheint 
möglich, da auf Grund der Si-Diffusion das ursprüngliche Si/Ta-Verhältnis in der TSN0-
Schicht erhöht und damit deren chemische Zusammensetzung der Stöchiometrie des Kristalli-
sationsproduktes Ta5Si3 angenähert wird. Mit zunehmendem N-Gehalt in der Ta-Si-N-Schicht 
nimmt der Einfluss des Si-Substrats auf die Kristallisation ab. Im Fall der Probe TSN4S er-
folgt die Bildung von kfz TaN, welches entsprechend der GDOES-Tiefenprofilanalyse haupt-
sächlich in der ursprünglichen Schichtregion wächst, unabhängig vom verwendeten Substrat 
bei T = 1000 °C. Bei intensiveren Wärmebehandlungen kommt es allerdings auch unter Bil-
dung von TaSi2 zur Reaktion mit dem Si-Substrat. Entsprechend der GA-XRD-Ergebnisse 
nimmt mit steigendem N-Gehalt in der Ta-Si-N-Schicht die Reaktionsfreudigkeit mit dem Si-
Wafer ab. Für eine Schicht konstanter Zusammensetzung ist sie allerdings immer größer als 
bei Verwendung eines SiO2-Substrats.  
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5.2.3.2 Strukturelle Veränderungen bei vorhandener Cu-Metallisierung 
 
Während eine einstündige Wärmebehandlung der Probe CTSN0S bei T = 575 °C nur zu einer 
Änderung der Cu-Textur führt, sind ab T = 590 °C bei zunächst unveränderter Barrierestruk-
tur zusätzliche Bragg-Reflexe im Diffraktogramm beobachtbar, die dem Cu3Si zugeordnet 
werden können (Abbildung 5-14 (a)). Schon bei T = 600 °C kommt es zur zusätzlichen Bil-
dung von hexagonalem TaSi2 (JCPDS-ICDD 38-0483). Tetragonales Ta5Si3, welches wäh-
rend der Temperung der Probe TSN0S entsteht (vgl. Abbildung 5-12), wird für die Cu-be-
deckte TSN0-Schicht nicht beobachtet. Ein zu CTSN0S äquivalentes Temperverhalten zeigt 
die Probe CTSN2S. Deutliche Hinweise auf Cu3Si-Bildung sind in diesem Fall nach Wärme-
behandlung bei T = 630 °C erkennbar, was gut mit der beginnenden Abnahme der integralen 
Intensität des Cu-220-Reflexes bei 2θ = 74.2° korreliert (Abbildung 5-15 (a)). Entsprechend 
Abbildung 5-15 (b) wachsen die Kupfersilizidkristallite nicht homogen in einer Schicht, son-
dern keilförmig in das Si-Substrat hinein, was in guter Übereinstimmung mit bereits in der 
Literatur veröffentlichten Beobachtungen ist [101, 145]. Die Bildung von TaSi2 wird bei 
CTSN2S gleichzeitig mit dem beginnenden Cu3Si-Wachstum detektiert. Im Fall von CTSN4S 
erscheinen erste Ansätze der Cu3Si-Reflexe im Diffraktogramm der bei T = 700 °C getem-
perten Probe. Im Gegensatz zu CTSN0S und CTSN2S wird TaSi2 jedoch erst bei einer um 
200 K höheren Temperatur gebildet (Abbildung 5-14 (b)). Tabelle 5-4 gibt nochmals eine 
Zusammenfassung der bei den einzelnen Proben für das erstmalige Erscheinen von Cu3Si und 
TaSi2 im Diffraktogramm notwendigen Temperaturen der einstündigen Wärmebehandlung. 
Es sei bemerkt, dass außer den beiden Siliziden keine weiteren Phasen beobachtet werden. 
 






































































Abbildung 5-14. GA-XRD-Diagramme der Proben Cu/Ta73Si27/Si (CTSN0S) (a) und Cu/Ta30Si18N52/Si (CTSN4S) 
(b) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen T für die Zeitdauer 
von t = 1 h. 
 
Tabelle 5-4. Zusammenfassung der Temperaturen der einstündigen Wärmebehandlungen, die bei den Proben 
Cu/Ta-Si-N/Si (CTSNxS, x = 0, 2, 4) für das erstmalige Erscheinen der Phasen Cu3Si und TaSi2 im Beugungs-
diagramm notwendig sind. 
 
Probe Cu3Si TaSi2 
CTSN0S 590 °C 600 °C 
CTSN2S 630 °C 630 °C 


































Abbildung 5-15. Abhängigkeit der integralen Intensität des Cu-220-Beugungsmaximums für die Probe 
Cu/Ta56Si19N25/Si (CTNS2S) von der Temperatur der einstündigen Wärmebehandlung (a) sowie TEM-Hellfeld-
aufnahme derselben Probe nach Wärmebehandlung bei einer Temperatur von T = 630 °C für die Zeitdauer von 
t = 1 h. 
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Abbildung 5-16. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Kupfer (a), Tantal (b) und Silizium (c) für die Probe 
Cu/Ta73Si27/Si (CTSN0S) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperatu-
ren T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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In Übereinstimmung mit der Probe CTSN0SO führt bei noch unverändertem Cu-Signal-
verlauf (Abbildung 5-16 (a), Kurve (2)) die einstündige Temperung der zwischen Kupfer und 
Silizium abgeschiedenen TSN0-Schicht bei T = 575 °C zu einer Diffusion von Ta-Atomen 
aus der Barriere an die Probenoberfläche (Abbildung 5-16 (b), Kurve (2)). Gleichzeitig 
kommt es zu einer Zunahme der TSN0/Si-Grenzflächenrauhigkeit (Abbildung 5-16 (c), Kurve 
(2)), die wie im Fall der nicht mit Kupfer bedeckten Probe TSN0S mit einer beginnenden Si-
Diffusion aus dem Substrat in die Barriere erklärt werden kann. Auf Grund der einsetzenden 
Diffusion von Cu-Atomen durch die Barriereregion in das Si-Substrat resultiert die Wärme-
behandlung bei T = 600 °C in einer vollständigen Auflösung des ursprünglichen Cu-Schicht-
signals (Abbildung 5-16 (a), Kurve (3)), wodurch die Elemente Tantal und Silizium an der 
Probenoberfläche erscheinen (Abbildung 5-16 (b) und (c), Kurve (3)). Die Probe CTSN4S 
zeigt eine etwas andere Entwicklung der GDOES-Tiefenprofile für die einzelnen Elemente 
mit der Temperatur der Wärmebehandlung. Zusammen mit den GA-XRD-Ergebnissen ist das 
bei T = 700 °C in der Barriere- sowie Substratregion erhöhte Cu-Signal (Abbildung 5-17 (a), 
Kurve (3)) mit einer beginnenden Diffusion von Cu-Atomen erklärbar. Da trotz vollständiger 
Auflösung des Cu-Schichtsignals während der Temperung bei T = 900 °C (Abbildung 
5-17 (a), Kurve (5)) Bragg-Reflexe von polykristallinem Kupfer im Diffraktogramm beobach-
tet werden (vgl. Abbildung 5-14 (b)), scheint neben dem Prozess der Cu-Diffusion ebenfalls 
eine Cu-Agglomeration stattzufinden, die auch für die Probe CTSN4SO bei T = 900 °C de-
tektiert wurde. Mit solch einer Cu-Agglomeration ist aber das Erscheinen des Ta- und N-Bar-
rieresignals an der Probenoberfläche und die Verschiebung des Si-Signals in Richtung dieser 
erklärbar (Abbildung 5-17 (b)-(d), Kurve (5)). 
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Abbildung 5-17. GDOES-Tiefenprofilverläufe der Elemente Kupfer (a), Tantal (b), Stickstoff (c) und Silizium (d) 
für die Probe Cu/Ta30Si18N52/Si (CTSN4S) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei unterschied-
lichen Temperaturen T für die Zeitdauer von t = 1 h. 
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Diskussion der Ergebnisse: 
Da für keine der zwischen Kupfer und SiO2-Substrat abgeschiedenen Ta-Si-N-Schichten 
Kupfersilizidbildung mittels GA-XRD beobachtet werden konnte (vgl. Kapitel 4.3.2), entsteht 
die bei den Proben CTSNxS (x = 0, 2, 4) detektierte Cu3Si-Phase nicht durch Reaktion des 
Kupfers mit der Barriere, sondern mit den Si-Atomen des Substrats. Würden letztere durch 
die Ta-Si-N-Schicht in die Cu-Metallisierung diffundieren, so sollte es laut Cu-Si-Phasendia-
gramm [219] und den bisherigen experimentellen Beobachtungen für die kristallisierten 
CTSNxSO-Proben (vgl. z. B. Abbildung 4-26 (b)) zunächst zu einer Einlagerung der Si-
Atome in das Kupfer kommen. Da dieser Prozess jedoch für die Proben CTSNxS nicht be-
obachtet wurde, kann festgehalten werden, dass über die Cu3Si-Bildung auch für Ta-Si-N-
Barrieren der Nachweis einer stattgefundenen Cu-Diffusion ins Si-Substrat möglich ist. 
Werden die für das erstmalige Erscheinen des Kupfersilizids im Diffraktogramm not-
wendigen Temperaturen der einstündigen Wärmebehandlungen für die untersuchten 10 nm 
dicken Diffusionsbarrieren miteinander verglichen, so ergibt sich für die entsprechenden 
thermischen Stabilitäten SBarriere folgende Relation: 
 
STa < STSN0 < STSN2 < STSN4 < STaN. 
 
Dies bedeutet insbesondere, dass durch Präparation von amorphen Ta-Si-Barrieren im Ver-
gleich zu polykristallinen Ta-Schichten die thermische Stabilität erhöht werden kann. Eine 
weitere Verbesserung ist durch Einbau von Stickstoff in die Ta-Si-Schichten möglich. Bei 
vergleichbaren N-Gehalten weist allerdings die Ta30Si18N52- (TSN4-) Barriere eine geringere 
Stabilität gegenüber Cu-Diffusion auf als die TaN-Barriere. 
Neben der Bestimmung der thermischen Stabilitäten ist die Charakterisierung der Aus-
fallmechanismen der Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren von besonderer Bedeutung. Im Fall der 
zwischen Kupfer und Silizium abgeschiedenen Ta73Si27- (TSN0-) Schicht wird mittels GA-
XRD bzw. GDOES die beginnende Cu-Diffusion bei vergleichbaren thermischen Belastungen 
beobachtet wie die einsetzende Kristallisation bei Verwendung eines SiO2-Substrats (Probe 
CTSN0SO: T = 600 °C / t = 4 h (vgl. Abbildung 4-22 (a)) bzw. Probe SNCTSN0SO: 
T = 600 °C / t = 1 h (vgl. Abbildung 4-34 (b)). In Kombination mit den in Kapitel 5.1.2 für die 
TSN2-Barriere erzielten Ergebnissen kann daher vermutet werden, dass auch eine TSN0-Bar-
riere durch vorzeitige Kristallisation und damit auftretender Defektbildung versagt. Die ge-
ringfügig niedrigere Cu3Si-Bildungstemperatur von T = 590 °C bei CTSN0S gegenüber der 
Kristallisationstemperatur bei CTSN0SO könnte damit erklärt werden, dass im ersten Fall 
nicht nur eine Ta-Diffusion aus der Barriere an die Probenoberfläche, sondern auch eine Si-
Diffusion aus dem Substrat in die Barriereschicht stattfindet, so dass deren chemische Zu-
sammensetzung frühzeitiger in der Nähe der Stöchiometrie des künftigen Kristallisationspro-
dukts Ta5Si3 liegt. Im Gegensatz zu CTSN0SO sind bei CTSN0S die Cu-Atome, die entlang 
der bei der Barrierekristallisation entstehenden Korngrenzen diffundieren können, in der 
Lage, sich mit den Si-Atomen des Substrats zu Cu3Si zu verbinden. Wie in Kapitel 5.2.1.2 
beschrieben, entstehen bei diesem Prozess freie Si-Atome, die ihrerseits entlang der gebilde-
ten Defekte diffundieren und somit die Reaktion mit dem Barrierematerial zu TaSi2 gegen-
über einer nicht mit Kupfer bedeckten Probe (TSN0S) beschleunigen können. 
Im Fall der Ta56Si19N25- (TSN2-) Schicht werden Cu3Si- und TaSi2-Bragg-Reflexe 
gleichzeitig im Diffraktogramm der bei T = 630 °C für t = 1 h wärmebehandelten Probe be-
obachtet. Dies bedeutet im Speziellen, dass die TaSi2-Bildungstemperatur durch die 
Anwesenheit von Kupfer um mindestens ∆T = 370 K herabgesetzt wird und dass die Cu3Si-
Bildung bei der gleichen thermischen Belastung einsetzt wie die Kristallisation der TSN2-
Schichten bei der Probe TSN2CTSN2SO (vgl. Abbildung 4-38). Damit darf angenommen 
werden, dass eine Cu-Diffusion erst entlang der sich gebildeten Korngrenzen stattfindet. 
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Diese Betrachtungen sind in Übereinstimmung mit den in Kapitel 5.1.2 aus den SIMS- und 
TEM-Experimenten an der Probe TSN2CTSN2SO(2) gezogenen Schlussfolgerungen. 
Für eine Ta30Si18N52- (TSN4-) Barriere wird Cu3Si-Bildung und damit Cu-Diffusion bei 
signifikant geringeren thermischen Belastungen beobachtet als die Barrierekristallisation, 
wofür es erste Anzeichen nach einstündiger Wärmebehandlung von CTSN4SO bei 
T = 900 °C gibt. Für ein beginnendes TaSi2-Wachstum bei CTSN4S ist eine äquivalente 
thermische Beanspruchung notwendig (vgl. Abbildung 5-14 (b)). Wären bei einsetzender 
Kupfersilizidbildung bereits massive Defekte in der Barriere vorhanden, so sollten Si-Atome 
aus dem Substrat entlang dieser diffundieren und wie im Fall der TSN2-Schicht mit dem Bar-
rierematerial reagieren können. Da dies nicht beobachtbar ist, muss davon ausgegangen wer-
den, dass Cu-Diffusion in einer amorphen TSN4-Schicht stattfinden kann, was durch die ex-
perimentellen Ergebnisse von Reid [233] an Ta36Si14N50-Barrieren zwar bekräftigt wird, 
jedoch mit Hilfe spurenanalytischer Methoden für die hier untersuchten Ta30Si18N52-Barrieren 




Das Hauptanliegen des Kapitels 5 war es, die Ergebnisse der Untersuchungen vorzustellen, 
die den sensitiven Nachweis einer in die Barriere- sowie in die Substratregion hinein stattge-
fundenen Cu-Diffusion erlauben. Weiterhin sollten in Kombination aus den dabei gewonne-
nen Messdaten mit den bereits in Kapitel 4 vorgestellten Resultaten Aussagen zu den 
Versagensmechanismen der einzelnen Diffusionsbarrieren getroffen werden. 
 
Eine Möglichkeit der sensitiven Cu-Analyse besteht in der Untersuchung der zwischen 
Kupfer und SiO2 abgeschiedenen Barrieren mittels spurenanalytischer Verfahren, wie der 
Atomabsorptionsspektrometrie (AAS) und der Sekundärionenmassenspektroskopie (SIMS), 
die beide sehr geringe Nachweisgrenzen von Kupfer in für die Halbleitertechnologie relevan-
ten Werkstoffen aufweisen. Während bei der relativ zeit- und materialintensiven AAS lateral 
ausgedehnte Probenbereiche analysiert werden müssen, wodurch aber selbst die Auswirkun-
gen vereinzelter, über die Probe verteilter Barrieredefekte detektierbar sind, erfolgen die 
SIMS-Messungen in kürzerer Zeit und mit deutlich höherer Ortsauflösung. Außerdem können 
in letzterem Fall Tiefenprofile aufgenommen werden. Während die Quantifizierung der de-
tektierten Cu-Konzentrationen bei der AAS keine größeren Probleme bereitet, wird bei den 
SIMS-Experimenten die Messung von Standards notwendig. Für beide Analyseverfahren sind 
allerdings bei der Auswertung der Messergebnisse präparativ und methodisch bedingte Ef-
fekte zu beachten. Diese können jedoch teilweise durch geschickte Probenpräparation umgan-
gen werden. Im Fall der SIMS-Untersuchungen ist z. B. durch die Abscheidung einer Passi-
vierung aus dem Barrierematerial auf die Cu-Metallisierung die Auswertung der durch mögli-
che Sputterartefakte beeinflussten Cu-Intensität im Barrierebereich nicht notwendig. In der 
vorliegenden Arbeit konnten durch die Kombination beider Verfahren Aussagen zu den Aus-
fallmechanismen der Diffusionsbarrieren gewonnen werden. 
 
Eine weitere Möglichkeit, die Diffusion von Kupfer durch die Barriere in die Substratre-
gion zu detektieren, ist der Nachweis von Cu3Si-Bildung mittels Röntgendiffraktometrie nach 
Wärmebehandlung von direkt zwischen Kupfer und Silizium abgeschiedenen Diffusionsbar-
rieren. Es sei bemerkt, dass die Untersuchung solcher Proben nicht nur methodisch interes-
sant, sondern im Prinzip auch von praktischer Relevanz ist, da in Mikroprozessoren die akti-
ven Gebiete im Si-Wafer integriert sind. Die bei den einzelnen Temperungen auftretenden 
mikrostrukturellen Veränderungen veranschaulichen daher die Vorgänge, die eintreten wür-
den, falls Kupfer aus den Leitbahnbereichen in die Transistorgebiete gelänge. 
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Für das Studium der an der Barriere/Si-Grenzfläche ablaufenden Vorgänge wurden zu-
nächst ohne Cu-Metallisierung auf Si-Wafer abgeschiedene Ta-basierte Schichten nach ein-
stündigen Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen untersucht. Dabei kommt 
es im Fall einer reinen Ta-Schicht an der Ta/Si-Grenzfläche für T ≥ 550 °C auf Grund der 
Eindiffusion von Si-Atomen aus dem Substrat zur Bildung einer amorphen Ta-Si-Misch-
schicht und für T ≥ 620 °C zum Wachstum von TaSi2-Kristalliten. Die für eine auf Silizium 
präparierte TaN-Schicht ablaufenden mikrostrukturellen Veränderungen unterscheiden sich 
zunächst nicht von denen bei Verwendung eines SiO2-Substrats. Für T = 1050 °C setzt aller-
dings die Reaktion mit dem Si-Wafer unter Bildung von TaSi2 ein. Wie für die polykristalline 
Ta-Schicht kommt es auch bei einer amorphen Ta-Si-Schicht zur Eindiffusion von Si-Atomen 
aus dem Substrat, was wahrscheinlich die Ursache für die bereits bei T = 650 °C beginnende 
vorzeitige Kristallisation in tetragonales Ta5Si3 ist. Mit zunehmendem N-Gehalt in der Ta-Si-
N-Schicht nimmt der Einfluss des Si-Substrats auf den Kristallisationsvorgang ab und die für 
ein Einsetzen der Kristallisation notwendige Temperatur der Wärmebehandlung zu. Diese 
bestimmt sich für eine amorphe Ta-Si-N-Schicht mit einem N-Gehalt xN ≈ 50 at.% zu 
T = 1000 °C, wobei das Kristallisationsverhalten äquivalent dem bei verwendeter SiO2-Un-
terlage ist. Die Reaktion mit dem Si-Substrat beginnt wie für eine TaN-Schicht während der 
Temperung bei T = 1050 °C. Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass im Fall Ta-
reicher Schichten die Wechselwirkung mit einem Si-Substrat bei deutlich geringeren thermi-
schen Belastungen einsetzt als die mit einem SiO2-Substrat. Mit zunehmendem N-Gehalt in 
der Ta-basierten Schicht nimmt jedoch die Reaktionsfreudigkeit mit dem Si-Substrat ab. Den-
noch bleibt diese für eine bestimmte Schicht immer größer als bei Verwendung eines SiO2-
Substrats. 
Wird eine reine Ta-Schicht zwischen Kupfer und Silizium abgeschieden, so setzt die Bil-
dung von Kupfersilizid während der Wärmebehandlung bei T = 550 °C ein, was durch eine 
Diffusion von Cu-Atomen entlang der Korngrenzen des β-Ta in das Si-Substrat verbunden 
mit einer sich anschließenden chemischen Reaktion erklärbar ist. Die bereits im Vorfeld be-
ginnende Diffusion von Ta-Atomen aus der Barriere an die Cu-Oberfläche kann zumindest in 
einer lokalen Abdünnung und somit in einer Verringerung der thermischen Stabilität der Ta-
Barriere resultieren. Im Gegensatz zum polykristallinen Tantal sind für eine nanokristalline 
TaN-Schicht im Ausgangszustand prinzipiell keine Korngrenzen vorhanden, die direkt von 
der Barriere/Substrat- an die Cu/Barriere-Grenzfläche verlaufen. Während durchgeführter 
Wärmebehandlungen kommt es allerdings zum Kornwachstum und damit zur Korngrenzen-
verlängerung, so dass schließlich bei T = 800 °C Kupfer ins Si-Substrat diffundieren und mit 
diesem zu Cu3Si reagieren kann. Dabei entstehen freie Si-Atome, die ihrerseits in die Barriere 
eindiffundieren und mit dieser unter Bildung von TaSi2 reagieren. Demnach wird in Gegen-
wart von Kupfer die Bildungstemperatur dieses Tantalsilizids deutlich herabgesetzt. Im Fall 
der Ta-TaN-Mehrfachschichten führen die bereits bei T = 300 °C beginnende Stickstoffum-
verteilung aus dem TaN in die angrenzenden Ta-Schichten und die sich anschließende Ta2N-
Bildung zur deutlichen Verringerung der Barrierestabilität. Im Speziellen ist eine insgesamt 
30 nm dicke Ta/TaN/Ta-Barriere thermisch instabiler als eine sie konstituierende 10 nm dicke 
TaN-Schicht. Für die zwischen Kupfer und Silizium präparierten ternären Ta-Si-N-Barrieren 
sind es ebenfalls die Phasen Cu3Si und TaSi2, die während einstündiger Wärmebehandlungen 
entstehen. Für Barrieren mit einem N-Gehalt xN ≤ 25 at.% wird die Bildung des Tantalsilizids 
entweder gleichzeitig mit der des Kupfersilizids oder bei nur geringfügig höheren Temperatu-
ren beobachtet. Die entsprechenden thermischen Belastungen sind dabei in prinzipieller Über-
einstimmung mit denen, die für das Einsetzen der Schichtkristallisation bei verwendetem 
SiO2-Substrat notwendig sind. Dies deutet darauf hin, dass Kupfer nicht signifikant in den 
amorphen Barrieren, sondern erst nach einsetzender Kristallisation entlang der sich bildenden 
Korngrenzen diffundiert, was durch SIMS-Messungen bestätigt wird. Im Fall einer 
Ta30Si18N52-Barriere erfolgt dagegen die Kupfersilizidbildung bei deutlich geringeren thermi-
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schen Belastungen als die Tantalsilizidbildung (bei verwendetem Si-Substrat) bzw. die Barrie-
rekristallisation (bei verwendetem SiO2-Substrat), was auf eine mögliche Diffusion von Cu-
Atomen in der amorphen Barriere hindeutet. Abschließend kann festgehalten werden, dass die 
thermische Stabilität der untersuchten Ta-Si-N-Schichten mit dem N-Gehalt ansteigt. Die 
ermittelten Ausfalltemperaturen liegen dabei zwischen den Werten für eine Ta- und eine TaN-
Barriere gleicher Dicke.  
 
 122
6 Einfluss einer Diffusionsbarriere auf die 
Ausbildung der Mikrostruktur in dünnen 
Cu-Schichten 
 
Eines der Hauptargumente für die Einführung von Kupfer als Metallisierungsmaterial ist seine 
gegenüber Aluminium und Aluminiumlegierungen erhöhte Elektromigrationsfestigkeit [5, 
234, 235, 236]. Bei genügend hohen Stromdichten wird allerdings auch für Cu-Leitbahnen ein 
elektromigrationsbedingter Ausfall beobachtet. Die Ursache dafür ist ein gerichteter 
Materietransport, der entlang von verschiedenen Diffusionspfaden erfolgen kann. In der 
Literatur werden sowohl die Cu-Korngrenzen als auch das Cu-Gitter selbst sowie die 
Grenzflächen zwischen Kupfer und Diffusionsbarriere / Passivierung genannt, wobei letztere 
als die wahrscheinlichsten Diffusionswege gelten [237]. Demzufolge scheint eine weitere 
Optimierung der Elektromigrationsfestigkeit durch gezielte Veränderungen der 
Grenzflächenstruktur möglich zu sein. Diese wird aber auch entscheidend von der 
Mikrostruktur der Cu-Leitbahnen bestimmt, die ihrerseits selbst den Materietransport 
beeinflussen kann. Während sich für Al-0.5%Cu-Leitbahnen nach Vaidya et al. [238] der 
Widerstand gegen Elektromigration mit zunehmender Korngröße, mit dem Anteil von <111>-
orientierten Kristalliten und mit abnehmender Halbwertsbreite der Korngrößenverteilung 
erhöht, ist insbesondere der Einfluss einer <111>-Textur auf die Elektromigrationsfestigkeit 
von Cu-Leitbahnen nicht endgültig geklärt. Obwohl Arnaud et al. [239] und Vanasupa et al. 
[240] keinen Einfluss der Cu-Textur auf das Elektromigrationsverhalten erkennen können, 
berichten Ryu et al. [241, 242] und Abe et al. [243] von einer Erhöhung der Lebensdauer für 
stark <111>-texturierte Cu-Leitbahnen. Sollte sich in weitergehenden Untersuchungen eine 
eindeutige Abhängigkeit des Widerstandes gegen Elektromigration von der Cu-Textur 
herausstellen, so entstünde die Frage, wie letztere optimiert werden kann. Ein entscheidender 
Einflussfaktor ist dabei auf alle Fälle die Diffusionsbarriere. Aus diesem Grund wurde in der 
vorliegenden Arbeit die Abhängigkeit der Cu-Textur von der chemischen Zusammensetzung 
der in den Kapiteln 3-5 vorgestellten Ta-Si-N-Schichten analysiert (Kapitel 6.1). 
Betrachtungen zur röntgenographischen Spannungsanalyse an dünnen Cu-Schichten runden 
die Untersuchungen ab (Kapitel 6.2). 
 
6.1 Röntgenographische Bestimmung der Textur 
dünner Cu-Schichten nach deren Abscheidung 
sowie anschließender Wärmebehandlung 
 
Trotz der Vielzahl der bereits vorliegenden Ergebnisse zu Cu-Mikrostrukturuntersuchungen 
(vgl. Kapitel 1.2.4.1) sind die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Experimente insofern 
neuartig, dass sie an nur 50 nm dicken Cu-Schichten erfolgten, was eine besondere Heraus-
forderung an die Messtechnik stellte. Außerdem wurde erstmals die systematische Abhängig-
keit der Cu-Textur von der chemischen Zusammensetzung von Ta-Si-N-Schichten, welche als 
potenzielle Kandidaten für zukünftige Diffusionsbarrieren in der Cu-Metallisierung gelten, 
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charakterisiert (Kapitel 6.1.2). Die Erklärung der beobachteten Texturkomponenten erfolgte 
über die Diskussion der einzelnen Beiträge zum zweidimensionalen Kornwachstum in dünnen 




Eine Methode zur Charakterisierung von Texturen ist die Röntgenbeugung [244]. Dabei wird 
in den meisten Fällen auf die zeitsparende Durchführung von θ-2θ-Messungen in Bragg-
Brentano-Geometrie zurückgegriffen, um die abgebeugte Intensität als Funktion des Beu-
gungswinkels 2θ zu bestimmen. Werden dann Verhältnisse aus Intensitäten der (niedrig-indi-
zierten) Beugungsmaxima gebildet und mit den für eine Probe regelloser Orientierung erhal-
tenen Werten verglichen, so können erste Aussagen zu Vorzugsorientierungen getroffen wer-
den [157, 159]. Ein bereits quantitativeres Maß für die Schärfe einer Texturkomponente lie-
fert die Bestimmung der Halbwertsbreite der Rocking-Kurve an dem entsprechenden Bragg-
Reflex [245]. Mit beiden Vorgehensweisen wird allerdings der Orientierungsraum nur 
unzureichend charakterisiert. So sind bei Messungen unter symmetrischer Strahlführung nur 
Netzebenen parallel zur Probenoberfläche zugänglich und es kann nur auf die Existenz von 
niedrig-indizierten Vorzugsorientierungen geschlossen werden. Außerdem erlauben θ-2θ-
Messungen keine Aussagen über die Orientierungsverteilung einer Texturkomponente. Eine 
Rocking-Kurve kann eine relativ scharfe, um die Probenoberflächennormale vorliegende 
Verteilung von {hkl}-Netzebenen erfassen, wobei allerdings die Information auf Einfallswin-
kel ω, die zwischen ω = 0° und dem Beugungswinkel 2θ des hkl-Bragg-Reflexes liegen, be-
schränkt bleibt. Mit keiner der beiden Vorgehensweisen ist der Anteil regellos orientierter 
Kristallite exakt erfassbar. Die Aufnahme von kompletten Polfiguren bzw. von Polfiguren-
schnitten bei Vorliegen einer Faserachse parallel zur Probenoberflächennormale ist dagegen 
eine Möglichkeit, die Textur in dünnen Schichten quantitativ zu beschreiben [246]. Eine wei-
tere besteht in der Bestimmung der Orientierungsverteilungsfunktion (ODF) [247]. Dabei ist 
eine Fasertextur auf Grund der axialen Symmetrie ein spezieller Fall, da die ODF-Analyse die 
inverse Polfigur der Faserachse liefert [247]. 
In der vorliegenden Arbeit erfolgte die Cu-Texturcharakterisierung wie in Kapitel 2.4.1 
beschrieben durch Aufnahme von Polfigurenschnitten am 111- sowie am 200-Reflex von 
Kupfer. Ein dabei prinzipiell auftretendes Problem sei im Folgenden zunächst diskutiert. 
Abbildung 6-1 zeigt die zweidimensionale Intensitätsdarstellung I(2θ, ψ), die für den 
Ausgangszustand der Probe Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) aus einzelnen θ-2θ-Messungen 
am Cu-111-Reflex im Winkelbereich -75° ≤ ψ ≤ 75° mit ∆ψ = 5° erhalten wurde. Auffällig 
ist, dass sich das Intensitätsmaximum von 2θ = 43.37° für ψ = 0° geringfügig zu 2θ = 43.27° 
für |ψ| = 75° verschiebt. Qualitativ ist diese Beobachtung mit einer im Kupfer vorliegenden 
intrinsischen Zugspannung erklärbar, was durch Messungen basierend auf der Substratkrüm-
mungsmethode (vgl. Kapitel 6.1.3) bzw. durch eine röntgenographische Spannungsanalyse 
(vgl. Kapitel 6.2) bestätigt wird. Durch die Aufnahme von Polfigurenschnitten bei festem 
Beugungswinkel 2θ kommt es daher für gewisse Distanzwinkel ψ zu einer Unterbewertung 
der abgebeugten Intensität [248, 249]. Dies geschieht z. B. bei der Probe CTSN0SO in 
geringfügigem Maß für betragsmäßig sehr kleine sowie sehr große Winkel ψ für einen 
(entsprechend der gepunkteten Linie in Abbildung 6-1) bei 2θ = 43.345° aufgenommenen 
Polfigurenschnitt. Das Problem verschärft sich, wenn die Spannungen in den Schichten stei-
gen. Einen Ausweg würde die Aufnahme von Intensitätsverteilungen wie in Abbildung 6-1 
darstellen, wobei allerdings die Schrittweite ∆ψ deutlich kleiner gewählt werden müsste. Dies 
ist für dünne Schichten meist nicht praktikabel, da sich die ohnehin schon lange Messzeit um 
ein Vielfaches erhöhen würde. Aus diesem Grund wird häufig auf die Aufnahme von Polfigu-
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ren / Polfigurenschnitten bei konstantem Beugungswinkel 2θ  zurückgegriffen [151, 154, 156, 
158]. Im vorliegenden Fall der Cu-Schichten konnte gezeigt werden, dass in den Ausgangszu-
ständen der Spannungseinfluss auf die Texturanalyse eher gering ist. Er vergrößert sich etwas 
nach den Wärmebehandlungen, was mit dem Anstieg der Zugspannungen in den Cu-Schich-
ten erklärbar ist (vgl. Kapitel 6.1.3 und 6.2). Dennoch werden die Volumenanteile der einzel-
nen Texturkomponenten ausreichend gut beschrieben, zumal das eigentliche Anliegen der 
Untersuchungen, nämlich die Erklärung der Abhängigkeit der beobachteten Vorzugsorientie-
rungen von der chemischen Zusammensetzung der Unterlage, eher qualitativer Natur ist. Aus 
diesem Grund erfolgte auch im Rahmen dieser Arbeit die quantitative Texturanalyse auf der 
Grundlage von bei konstanten Beugungswinkeln 2θ aufgenommenen Polfiguren. Dabei ist die 
Messung eines beliebigen Polfigurenschnitts ausreichend, da experimentelle Untersuchungen 
keine Abhängigkeit vom Drehwinkel ϕ um die Probenoberflächennormale zeigen. Letztere 
Beobachtung kann als Hinweis darauf gedeutet werden, dass die Cu-Kristallite keine Vor-
zugsorientierung in der Schichtebene aufweisen.  
 



































Abbildung 6-1. Zweidimensionale Darstellung I(2θ, ψ) der für die Probe Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) im 
Ausgangszustand bei verschiedenen Distanzwinkeln ψ mittels θ-2θ-Messungen um den Cu-111-Reflex aufge-
nommenen Röntgenbeugungsdiagramme. Entlang der gepunkteten Linie erfolgte die Aufnahme des für die Tex-
turauswertung verwendeten Polfigurenschnitts. 
 
Im Vorfeld der quantitativen Texturanalyse müssen die aufgenommenen Polfiguren-
schnitte allerdings noch korrigiert werden. Zunächst erfolgt dabei die Subtraktion der Unter-
grundstreuung, welche für jeden betrachteten Bragg-Reflex durch Mittelung von bei konstan-
ten 2θ-Winkeln direkt unterhalb und oberhalb des eigentlichen Beugungsmaximums aufge-
nommenen Polfigurenschnitten bestimmt und im Anschluss durch ein Polynom angepasst 
wird. Danach sind die gemessenen Intensitäten Ihkl,o(ψ) bezüglich der geometrischen Defo-
kussierung und der Absorption zu korrigieren. Dies erfolgt durch jeweilige Multiplikation mit 




( ) ( ) ( ) ( )ψψψψ absorbdefocohklchkl ffII **,, = .      6-1 
 
Dabei soll Ihkl,c(0) = Ihkl,o(0), also fdefoc(0) = fabsorb(0) = 1 gelten. Die Korrektur der geometri-
schen Defokussierung, die auf Grund einer zunehmenden Strahlverbreiterung zur Verringe-
rung der detektierten Intensitäten mit betragsmäßig wachsendem Distanzwinkel ψ führt [250], 
kann durch Aufnahme von Polfigurenschnitten Ihkl,o,∞(ψ) für eine unendlich dicke, regellos 
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If .        6-2 
 
Da für die untersuchten dünnen Cu-Schichten die Eintrittstiefe der Röntgenstrahlung die 
Schichtdicke überschreitet, nimmt das Schichtvolumen, in dem Röntgenbeugung erfolgt, mit 
dem Betrag des Distanzwinkels ψ zu. Dies macht eine Absorptionskorrektur erforderlich. 
Entsprechend Schulz [251] ergibt sich mit dem linearen Schwächungskoeffizienten µl für den 
Korrekturfaktor fabsorb(ψ): 
 


























.       6-3 
 
Der Einfluss der verschiedenen Korrekturen auf die gemessenen Intensitäten ist in Abbildung 
6-2 am Beispiel des am Cu-200-Reflex aufgenommenen Polfigurenschnitts für die Probe 
CTSN0SO im Ausgangszustand dargestellt. Obwohl die Aufnahme des (symmetrischen) Pol-
figurenschnitts im gesamten Winkelbereich -80° ≤ ψ ≤ 80° erfolgte, sind aus Gründen der 
Anschaulichkeit die gemessenen Intensitäten I200,o nur für die negativen und die korrigierten 
Intensitäten I200,c nur für die positiven ψ-Winkel aufgetragen. Es ist erkennbar, dass der Ein-
fluss des Untergrundes besonders groß für betragsmäßig kleine und der Einfluss der geometri-
schen Defokussierung besonders groß für betragsmäßig große Distanzwinkel ist. Letzterer 
überwiegt dabei dem der Absorption. 
 























Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO)  -  AZ  -  Cu-200-Reflex
 
Abbildung 6-2. Einfluss der verschiedenen Korrekturen auf die gemessene Intensität  am Beispiel eines {200}-
Polfigurenschnitts für die Probe Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO) im Ausgangszustand. Obwohl die Aufnahme 
des Polfigurenschnitts im gesamten Winkelbereich –80° ≤ ψ ≤ 80° erfolgte, sind aus Gründen der Anschaulich-
keit die gemessenen Intensitäten nur für negative und die korrigierten Intensitäten nur für positive ψ-Winkel 
dargestellt. Zusätzlich sind die Fasertexturkomponenten charakterisiert, die für das Auftreten der beobachteten 
Intensitätsmaxima verantwortlich sind. 
 
Zum Zweck der grafischen Darstellung erfolgt die Normierung der korrigierten Intensi-
täten in der Art, dass die Poldichte Phkl(ψ) in Vielfachen der regellosen Verteilung (engl.: 
multiple of random distribution oder kurz m. r. d.) angegeben wird [252]: 
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.       6-4 
 
Die quantitative Auswertung der korrigierten Intensitäten wurde mit dem Programm MulTex 
2.0 vorgenommen. Dabei werden zunächst die Vorzugsorientierungen und -richtungen der 
Texturkomponenten interaktiv abgeschätzt und anschließend gemeinsam mit den anderen 
Komponenten- bzw. Polfigurparametern numerisch mit der Methode der kleinsten Quadrate 
verfeinert [253]. 
 
6.1.2 Experimentelle Resultate 
 
Cu/SiO2/Si (CSO) 
Die für die Probe CSO im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei T = 600 °C 
für t = 1 h bzw. 64 h erhaltenen {111}- und {200}-Poldichten für die Cu-Schicht sind in 
Abbildung 6-3 dargestellt. Dabei sei nochmals erwähnt, dass sowohl P111 als auch P200 
unabhängig von der Probendrehung ϕ sind. Speziell kann für den Ausgangszustand aus den 
Poldichtemaxima bei ψ = 0° und ψ = 70.5° in Abbildung 6-3 (a) sowie bei ψ = 54.7° in 
Abbildung 6-3 (b) auf die Existenz einer <111>-Texturkomponente mit einer Faserachse pa-
rallel zur Probenoberflächennormale geschlossen werden. Zusätzlich wird in letzterer Abbil-
dung durch das Maximum bei ψ = 0° das Vorliegen einer <100>-Faserkomponente angezeigt, 
womit auch die Schulter des zweiten Maximums in Abbildung 6-3 (a) erklärbar ist. Letztere 
könnte auch durch eine in Cu-Schichten häufig vorkommende und durch Verzwilligung von 
<111>-orientierten Körnern entstehende <511>-Komponente begründet werden, für deren 
Existenz allerdings die {200}-Poldichte keinen Hinweis gibt. Deshalb wurde die <511>-
Komponente auch bei der quantitativen Texturanalyse, die im Speziellen v111 > v100 liefert und 
deren vollständige Ergebnisse in Tabelle 6-1 aufgeführt sind, nicht beachtet. Mit einer <111>- 
und einer <100>-Fasertexturkomponente sowie einem Anteil regellos orientierter Körner sind 
die für die Probe CSO im Ausgangszustand erzielten Ergebnisse in Übereinstimmung mit der 
Literatur [151].  
 













































Abbildung 6-3. {111}-Poldichten (logarithmische Skalierung, (a)) bzw. {200}-Poldichten (b) für die Cu-Schicht 
der Probe Cu/SiO2/Si (CSO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlungen bei T = 600 °C für t = 1 h und 
64 h. Aus Gründen der Anschaulichkeit wurden die {111}- bzw. {200}-Poldichten für die wärmebehandelten 
Proben jeweils mit dem Faktor 10 multipliziert  bzw. um den konstanten Betrag von zwei verschoben.  
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Eine Wärmebehandlung bei T = 600 °C für t = 1 h führt neben einer Verschärfung auch 
zu einer Zunahme des Volumenanteils der <111>-Texturkomponente. Dabei nimmt der Anteil 
der regellos orientierten Kristallite ab, wobei der der <100>-orientierten Kristallite nahezu 
konstant bleibt (Abbildung 6-3 und Tabelle 6-1). Zu einer deutlichen Texturänderung kommt 
es während der Temperung für t = 64 h. Neben einer Abnahme des Anteils <111>-orientierter 
Körner, die durch verringerte Maxima bei ψ = 0° in Abbildung 6-3 (a) und ψ = 54.7° in 
Abbildung 6-3 (b) angezeigt wird, kommt es zur Ausbildung mindestens einer zusätzlichen 
Texturkomponente. Entsprechend durchgeführter REM-Untersuchungen könnte die Texturän-
derung mit einer während der Wärmebehandlung stattfindenden Cu-Agglomeration in Ver-
bindung gebracht werden (vgl. Abbildung 4-13). 
 
Tabelle 6-1. Ergebnisse der quantitativen Cu-Texturanalyse (Volumenanteile vrd bzw. vhkl und Streubreiten whkl) 
für die Proben Cu/SiO2/Si (CSO), Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO), Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (CTSN2SO) und 
Cu/Ta30Si18N52/SiO2/Si (CTSN4SO) im Ausgangszustand und nach Wärmebehandlung bei T = 600 °C für t = 1 h. 





















CSO 35 - 21 44 16.8 47 - 18 35 14.7 
CTSN0SO 68 11 - 21 9.1 80 7 - 13 7.9 
CTSN2SO 44 5 - 51 12.0 67 4 - 29 10.1 
CTSN4SO 16 - - 84 19.8 23 - - 77 17.6 
 
Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO) 
Trotz einer im Vergleich zu thermischem Oxid prinzipiell gleichen Mikrostruktur der Unter-
lage, weisen die auf amorphe Ta-Si-N-Barrieren abgeschiedenen Cu-Schichten ein anderes 
Texturverhalten auf (Abbildung 6-4). Während wie im Fall der Probe CSO auch für die Pro-
ben CTSNxSO mit x = 0, 2, 4 eine <111>-Texturkomponente beobachtbar ist (Poldichtema-
ximum bei ψ = 54.7° in der P200-Verteilung), kann jedoch für letztere keine <100>-Kompo-
nente (fehlendes Maximum bei ψ = 0° in der P200-Verteilung), wohl aber eine zum Teil sehr 
deutliche <511>-Komponente (Poldichtemaxima bei ψ = 15.8° und 78.9° in der P200-Vertei-
lung, Abbildung 6-4 (a)) detektiert werden. Dabei entsteht die <511>-Komponente durch 
Verzwilligung von <111>-orientierten Kristalliten [14]. Ein genauerer Blick auf Abbildung 
6-4 (a) lässt erkennen, dass es in Abhängigkeit von der Zusammensetzung der Ta-Si-N-
Schicht Unterschiede in der Cu-Textur gibt. So nimmt der Anteil <111>-orientierter Cu-
Kristallite von v111 = 68 % für CTSN0SO auf 16 % für CTSN4SO ab, wobei der regellos ori-
entierte Anteil von vrd = 21 % auf 84 % ansteigt. Mit v111 verringert sich auch der Zwillings-
anteil v511, der im Fall von CTSN4SO nicht mehr angepasst werden kann und damit unterhalb 
von etwa 2 % liegt. 
Eine Wärmebehandlung der Proben CTSNxSO bei T = 600 °C für t = 1 h führt für eine 
bestimmte Ta-Si-N-Barriere auf Kosten des regellos orientierten Kristallitanteils zur Vergrö-
ßerung des Volumenanteils der <111>-Texturkomponente sowie zu deren Verschärfung 
(Abbildung 6-4 (b) und Tabelle 6-1). Die Temperungen verändern jedoch nichts am generel-
len Trend, dass mit steigendem N-Gehalt in der Barriere sowohl die Schärfe als auch der Vo-
lumenanteil der <111>-Texturkomponente abnehmen. Gerade letzteres Ergebnis steht im Wi-
derspruch zu den Beobachtungen von Tsuji et al. [159], die im Fall einer Ta69Si31-Barriere 
einen geringeren Anteil <111>-orientierter Cu-Körner detektierten als für eine Ta35Si18N47-
Barriere. Die Texturbestimmung erfolgte in diesem Fall allerdings nur durch Bildung von 
I111/I200-Verhältnissen auf der Grundlage von θ-2θ-Messungen. 
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Abbildung 6-4. {200}-Poldichten für die Proben Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO), Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si 
(CTSN2SO) und Cu/Ta30Si18N52/SiO2/Si (CTSN4SO) im Ausgangszustand (a) und nach Wärmebehandlung bei 
T = 600 °C für t = 1 h (b) zusammen mit den aus der quantitativen Cu-Texturanalyse erhaltenen Volumenantei-
len der beobachteten Komponenten. 
 
6.1.3 Erklärung der beobachteten Texturkomponenten 
 
Das Ziel dieses Kapitels ist es, sowohl die im Ausgangszustand als auch die nach der Wärme-
behandlung der Proben CSO und CTSNxSO mit x = 0, 2, 4 beobachteten Cu-Texturkompo-
nenten mit dem in Kapitel 1.2.4.2 vorgestellten Modell zum Kornwachstum in dünnen 
Schichten zu erklären. Spezielles Augenmerk soll dabei auf die Dominanz der <111>- gegen-
über der <100>-Texturkomponente und die Abhängigkeit des Volumenanteils <111>-orien-
tierter Cu-Körner von der chemischen Zusammensetzung der Ta-Si-N-Barriere gelegt werden. 
 
Es seien zunächst einige allgemeine Bemerkungen zur Unterlage gemacht. In allen Fällen 
besitzt diese eine amorphe Struktur, so dass keine Epitaxiebeziehungen zwischen dem Kupfer 
und der Unterlage erwartet werden. Damit sollte es auch nicht zu einer Ausrichtung der Cu-
Kristallite in der Schichtebene kommen, was durch die Experimente bestätigt wird. Die Aus-
bildung von Fasertexturkomponenten, deren Faserachsen bei symmetrischer Prozessführung 
während der Abscheidung parallel zur Probenoberflächennormale liegen sollten, kann aller-
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dings nicht ausgeschlossen werden. Sie ist in den Messungen auch beobachtbar (vgl. Kapitel 
6.1.2). Es sei erwähnt, dass die Schichtintegrität entsprechend der Untersuchungen in Kapi-
tel 4 während der Wärmebehandlung der Proben bei T = 600 °C für t = 1 h erhalten bleibt. 
Damit finden im Speziellen für die Proben CTSNxSO keine signifikante Barrierekristallisa-
tion, keine Reaktion zwischen Cu-Schicht und Barriere und auch keine Cu-Agglomeration 
statt.  
 
Cu/SiO2/Si (CSO) im Ausgangszustand 
Zunächst soll die im Ausgangszustand bei der Probe CSO beobachtete Dominanz der <111>-
Texturkomponente (v111 = 35 %) gegenüber der <100>-Texturkomponente (v100 = 21 %) er-
klärt werden. Dazu erfolgt entsprechend der Ausführungen in Kapitel 1.2.4.2 die Abschätzung 
der das zweidimensionale Kornwachstum in dünnen Schichten bestimmenden Triebkräfte Γ 
(Minimierung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie) sowie Fε (Minimierung der Verzer-
rungsenergie), die für kfz Materialien zur jeweiligen Ausbildung der genannten Texturkom-
ponenten führen. Unter der Voraussetzung gleicher mittlerer Größen für unterschiedlich ori-
entierte Körner zu Beginn des Wachstumsprozesses sollte κ (Minimierung der Korngrenzen-
energie) keinen Beitrag zur Texturbildung liefern.  
Die quantitative Abschätzung des Wachstumsvorteils von <111>- gegenüber <100>-ori-
entierten Körnern auf Grund der Minimierung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie Γ 
kann durch Berechnung von 
 
 










=      6-5 
 
erfolgen. Mit dem von McLean et al. [254] für Kupfer bei T = 1030 °C bestimmten 
Anisotropiewert der spezifischen Oberflächenenergie γCu,111/γCu,100 = 0.994, der Annahme, 
dass dieser auch bei Raumtemperatur gültig ist, sowie dem Mittelwert Cuγ = 1.85 Jm-2 aus den 
von Tyson et al. [255] ( Cuγ = 1.76 Jm-2) und Mezey et al. [256] ( Cuγ = 1.93 Jm-2) 
veröffentlichten mittleren spezifischen Oberflächenenergien für Kupfer ergibt sich 
∆γCu = γCu,100 - γCu,111 = 0.011 Jm-2. Die Abschätzung der mittleren spezifischen Cu/SiO2-
Grenzflächenenergie 2/ SiOCuγ  erfolgt unter Annahme einer vollständigen Entnetzung von 
Kupfer auf dem Substrat, was für saubere SiO2-Oberflächen von Hu et al. [257] gezeigt 
wurde. Im Gleichgewicht gilt die Youngsche Randwinkelgleichung [258] 
 
 ϑγγγ cosfis += ,         6-6 
 
die sich für einen Randwinkel ϑ = 180° zu CuSiOSiOCu γγγ += 22/  vereinfacht, so dass mit 
2SiOγ = 0.61 Jm-2 [259] 2/ SiOCuγ = 2.46 Jm-2 folgt. Da das SiO2-Substrat eine amorphe 
Mikrostruktur besitzt, ist die Annahme, dass für die spezifische Cu/SiO2-Grenzflächenenergie 
ein äquivalentes Anisotropieverhalten wie für die spezifische Cu-Oberflächenenergie gilt, 
gerechtfertigt. Damit ergibt sich ∆γCu/SiO2 = γCu/SiO2,100 - γCu/SiO2,111 = 0.015 Jm-2, was in der 
gleichen Größenordnung wie ∆γCu liegt. Schließlich berechnet sich Γ unter Verwendung der 
mittleren spezifischen Cu-Korngrenzenenergie Cugb,γ = 0.715 Jm-2 [258] und der Cu-
Schichtdicke hCu = 50 nm zu Γ ≈ 730*103 m-1. 
Für die quantitative Abschätzung des Wachstumsvorteils von <100>- gegenüber <111>-














=         6-7 
 
verwendet. Da die Berechnung des sogenannten Anisotropiefaktors A = 2C44/(C11-C12) [260] 
mit den elastischen Konstanten C11 = 168.4 GPa, C12 = 121.4 GPa und C44 = 75.4 GPa für 
Kupfer [261] den Wert A = 3.2 > 1 liefert, ist mit einer starken Anisotropie der elastischen 
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berechnet werden, womit sich im Speziellen M111,Cu = 261.0 GPa und M100,Cu = 114.8 GPa 
ergibt. Im Ausgangszustand ist für die Biaxialdehnung ε die durch den Abscheidungsprozess 
eingebrachte intrinsische Dehnung εi,hkl einzusetzen. Diese kann aus den röntgenographischen 
Messungen jeweils über die für die einzelnen Beugungsmaxima auftretenden Reflexverschie-
bungen bestimmt werden. Dabei ist εi,111 ≈ εi,200 ≈ 1.0*10-3. Die Gleichheit der Biaxialdeh-
nung in den verschieden orientierten Körnern, die auch in unter ähnlichen Bedingungen her-
gestellten Cu-Schichten nachgewiesen wurde [262], ist eine Voraussetzung für die 
Anwendung von Gleichung 6-7. Es sei nur bemerkt, dass die Minimierung der 
Verzerrungsenergie im Fall gleicher Biaxialspannungen in unterschiedlich orientierten 
Kristalliten zur Ausbildung einer <111>-Texturkomponente führen würde [262]. Mit den 
obigen Werten für die einzelnen physikalischen Größen berechnet sich Fε im vorliegenden 
Fall zu Fε ≈ 200*103 m-1. 
Der Wert für Fε liegt in der gleichen Größenordnung wie der für Γ, womit die gleichzei-
tige Beobachtung einer <111>- und einer <100>-Texturkomponente erklärbar ist. Da jedoch 
die Triebkraft der Minimierung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie Γ etwas größer ist 
als die der Minimierung der Verzerrungsenergie Fε, wird auf Grund obiger Berechnungen ein 
etwas größerer Volumenanteil an <111>-orientierten Cu-Körnern im Vergleich zum Volu-
menanteil an <100>-orientierten Cu-Körnern erwartet. Dies wird durch die quantitative Tex-
turanalyse (vgl. Tabelle 6-1) bestätigt. 
 
Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO) im Ausgangszustand 
Im Gegensatz zu CSO wird für die Proben CTSNxSO mit x = 0, 2, 4 keine <100>-Textur-
komponente für Kupfer beobachtet (vgl. Abbildung 6-4). Da die intrinsischen Biaxialdehnun-
gen εi,111 und εi,200 in der gleichen Größenordnung liegen wie für die direkt auf thermisches 
Oxid abgeschiedene Cu-Schicht, ändert sich der Wert für die Triebkraft Fε nicht wesentlich. 
Daraus kann allerdings geschlussfolgert werden, dass Γ für die auf die Ta-Si-N-Barrieren prä-
parierten Cu-Schichten deutlich größer sein muss. Weil aber hCu und ∆γCu im Vergleich zu 
CSO unverändert sind, sollte ∆γCu/Ta-Si-N > ∆γCu/SiO2 gelten. 
Es bleibt jedoch die Frage zu klären, warum der Volumenanteil <111>-orientierter Cu-
Körner mit zunehmendem N-Gehalt in der Ta-Si-N-Barriere abnimmt. Die Ursache hierfür 
muss in der Differenz der spezifischen Cu/Ta-Si-N-Grenzflächenenergien benachbarter Cu-
Körner ∆γCu/Ta-Si-N  liegen. Diese könnte einerseits dadurch geändert werden, dass der Mittel-
wert von γCu/Ta-Si-N, kkl für die verschiedenen Barrieren gleich bleibt und sich nur der Anisotro-
piewert der spezifischen Grenzflächenenergie verändert. Auf Grund der signifikanten Unter-
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schiede in den Volumenanteilen der <111>-Komponente bei Verwendung unterschiedlicher 
Ta-Si-N-Barrieren (vgl. Tabelle 6-1) wird jedoch eher vermutet, dass bei einem in erster 
Näherung gleichbleibenden Anisotropiewert der Mittelwert von γCu/Ta-Si-N, hkl variiert. Entspre-
chend der Youngschen Randwinkelgleichung 6-6 sollte sich bei einem als unabhängig von der 
Chemie der Unterlage angenommenen Randwinkel ϑ die mittlere spezifische Cu/Ta-Si-N-
Grenzflächenenergie NSiTaCu −−/γ  mit der spezifischen Ta-Si-N-Oberflächenenergie NSiTa −−γ  
verändern. Im Speziellen sollte also eine Abnahme von NSiTa −−γ  zu einer Verkleinerung von 
NSiTaCu −−/γ  führen, was seinerseits in einer Verringerung von ∆γCu/Ta-Si-N  und damit der Trieb-
kraft Γ resultiert, womit der Volumenanteil an <111>-orientierten Cu-Kristalliten abnimmt. In 
der Tat verringert sich die spezifische Oberflächenenergie der Ta-Si-N-Barriere mit abneh-
mendem Ta- und damit zunehmendem N-Gehalt, wenn in sehr groben Näherung NSiTa −−γ  ent-
sprechend der chemischen Zusammensetzung aus den Werten Taγ = 2.90 Jm-2 und 
Siγ = 0.87 Jm-2 [159] abgeschätzt werden darf. Damit kann vermutet werden, dass die Ab-
nahme des Volumenanteils der <111>-Cu-Texturkomponente mit einer bei zunehmendem N-




Um die Texturausbildung in den dünnen Cu-Schichten während durchgeführter Wärme-
behandlungen besser erklären zu können, ist es hilfreich, sich zunächst jeweils die Entwick-
lung der Schichtspannung in Abhängigkeit von der Temperatur anzuschauen. Zu diesem 
Zweck wurden im Temperaturbereich 25 °C ≤ T ≤ 500 °C für die Proben CSO(2) und 
CTSNxSO(2) mit x = 0, 2, 4, die in ihrem Aufbau vollkommen identisch zu den Proben 
Cu/SiO2/Si (CSO) und Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO) sind, drei thermische Zyklen beste-
hend aus Aufheizung und Abkühlung mit einer jeweiligen Rate von 4 Kmin-1 aufgenommen 
und dabei mit Hilfe der Substratkrümmungsmethode die Spannung innerhalb der abgeschie-
denen Schichten gemessen (vgl. Kapitel 2.4.4). 
 
Cu/SiO2/Si (CSO) nach Wärmebehandlung 
Entsprechend Abbildung 6-5 (a) weist die auf thermisches SiO2 präparierte Cu-Schicht bereits 
im Ausgangszustand eine (intrinsische) Zugspannung auf, wovon zumindest ein Teil dadurch 
erklärt werden kann, dass die Schichtabscheidung bei einer gegenüber T = 25 °C leicht er-
höhten Temperatur stattfand. Dies führt bei der folgenden Abkühlung auf Grund eines höhe-
ren thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Kupfer im Vergleich zu dem von Silizium zu 
einem gegenüber dem Substrat stärkeren Schrumpfen der Metallisierungsschicht und somit 
zur Ausbildung einer Zugspannung. Es sei erwähnt, dass solch ein Spannungszustand auch 
entsteht, wenn es bei der während der Herstellung der Schichten stattfindenden Vereinigung 
der Materieinseln (vgl. Kapitel 1.2.4.2) zu deren elastischer Verformung kommt, weil bislang 
freie Räume auf dem Substrat geschlossen und jeweils zwei Kornoberflächen durch eine 
Korngrenze ersetzt werden [263]. Nach Nix et al. [264] ist die auftretende Verformung nur 
von der freien Grenzflächenenergie, elastischen Eigenschaften und der Korngröße bei der 
Vereinigung abhängig. Modellierungen des Kornvereinigungsprozesses mit Hilfe von Finite-
Element-Methoden ergeben bezüglich der auftretenden Zugspannungen eine gute Überein-
stimmung mit experimentellen Resultaten [265, 266]. Das weitere Schichtwachstum resultiert 
auf Grund der Abscheidung von Cu-Atomen aus der Gasphase in einer Erhöhung des 
chemischen Potentials der Probenoberfläche und somit in einer Diffusion der Atome in die 
entstandenen Korngrenzen [267]. Es bleibt daher unklar, ob die sich dabei ausbildende 
Druckspannung im Fall der hier untersuchten 50 nm dicken Cu-Schicht bereits zur 
vollständigen Relaxation der bei der Kornvereinigung erzeugten Zugspannung geführt hat. 
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Cu/SiO2/Si (CSO(2))  -  1. Zyklus
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Abbildung 6-5. Spannungs-Temperatur-Zyklen für die Probe Cu/SiO2/Si (CSO(2)). 
 
Das Aufheizen der Probe CSO(2) resultiert nach Abbildung 6-5 (a) zunächst in einer li-
nearen Spannungsabnahme mit der Temperatur. Diese entsteht dadurch, dass sich die Cu-
Metallisierungsschicht bei Wärmezufuhr stärker ausdehnt als das Si-Substrat, was zu einer 
Druckspannung führt, die der intrinsischen Zugspannung entgegenwirkt. Der Anstieg einer im 
Temperaturintervall 25 °C < T < 85 °C an die gemessene Kurve angepassten Gerade beträgt 
dσ/dT = (-1.43 ± 0.02) MPa
 
K-1. Theoretische Überlegungen zum thermoelastischen Verhal-
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und den entsprechenden Werten für den isotropen Elastizitätsmodul Ef = ECu = 112 GPa [3], 
der Poissonkonstante νf = νCu = 0.37 [3] sowie den linearen thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten von Kupfer αf = αCu = 16.2*10-6 K-1 und Silizium αs = αSi = 3.55*10-6 K-1 [268] einen 
Anstieg der thermoelastischen Gerade von dσ/dT = -2.2 MPa
 
K-1, der das experimentelle Er-
gebnis nicht sehr gut beschreibt. Dies scheint u. a. dadurch verursacht zu sein, dass bei der 
Berechnung von dσ/dT  nur die Werte von ECu und νCu für Massivmaterialien eines als elas-
tisch isotrop angenommenen Kupfers verwendet werden konnten, obwohl im betrachteten Fall 
eine sehr dünne, texturierte Cu-Schicht vorliegt (vgl. Abbildung 6-3). 
Noch weit vor Erreichen der Spannungsnulllinie verlässt die gemessene Spannungskurve 
bei T = 85 °C die thermoelastische Gerade (Abbildung 6-5 (a)). Die Ursache hierfür scheint 
eine beginnende Materialverdichtung zu sein, welche z. B. durch Korngrenzenrelaxation ver-
ursacht sein könnte und zur Ausbildung einer Zugspannungskomponente innerhalb der 
Schicht führt. Dabei ist anzunehmen, dass zunächst der während der Schichtherstellung im 
Vergleich zur Gleichgewichtskonzentration zusätzlich eingebaute Leerstellenanteil das Kup-
fer verlässt. Bei höheren Temperaturen setzt zusätzlich Kornwachstum ein [269]. Für die 
Berechnung der dabei in die Cu-Schicht eingetragenen Zugspannung wird davon ausgegan-
gen, dass die Korngrenzen ein bestimmtes Überschussvolumen pro Korngrenzenfläche im 
Vergleich zum einkristallinen Material aufweisen (∆a ≈ 0.1 nm [270]). Wenn die Körner 
wachsen, wird ein Teil dieses freien Volumens vernichtet. Da die betrachtete dünne Schicht 
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abgeschätzt werden kann, wobei dKW0 und dKW1 die vor bzw. nach dem Kornwachstum in der 
Schicht vorliegenden mittleren Kristallitgrößen sind. Für die Probe CSO führt die Auswertung 
der Halbwertsbreiten der Cu-Bragg-Reflexe auf dKW0 = dAZ = 59 nm und 
dKW1 = d600 °C = 89 nm. In Verbindung mit den oben angegebenen Elastizitätskonstanten von 
Kupfer ergibt sich damit eine Spannung von σd ≈ 100 MPa. Da das in Abbildung 6-5 (a) bei 
T = 230 °C beobachtete lokale Minimum und der nachfolgende Spannungsanstieg während 
des zweiten und dritten Zyklus nicht mehr detektiert werden (Abbildung 6-5 (b)), ist auch in 
diesem Temperaturbereich noch mit stattfindenden irreversiblen mikrostrukturellen Verän-
derungen in der Cu-Schicht zu rechnen. Dies ist in Übereinstimmung mit Mikroskopieunter-
suchungen von Weihnacht et al. [269], wonach bei äquivalent hergestellten, 0.5 µm dicken 
Cu-Schichten bei T = 350 °C das Cu-Kornwachstum noch nicht abgeschlossen ist. 
Entsprechend der TEM-Ergebnisse von Keller et al. [273] kann allerdings kein einfacher 
Zusammenhang zwischen dem Kornwachstum und einem im Temperaturintervall 
200 °C < T < 300 °C beobachteten Druckspannungsabfall hergestellt werden. 
Da der Spannungsverlauf im ersten Heizgang für höhere Temperaturen sowohl durch 
Veränderungen in der Cu-Mikrostruktur als auch durch die Relaxation der eingetragenen 
thermischen Druckspannung beeinflusst wird [274], ist eine exakte Interpretation äußerst 
schwierig. Für die Spannungsrelaxation sind verschiedene Kriechmechanismen, wie z. B. 
Versetzungskriechen und Diffusionskriechen, verantwortlich. Während deren mathematische 
Beschreibung für Massivmaterialien bereits etabliert ist [275], bereitet sie für dünne Schichten 
zum Teil noch große Schwierigkeiten. Zwar konnten z. B. für das Diffusionskriechen die ent-
sprechenden Gleichungen für die Kriechgeschwindigkeit den Dünnschichtgegebenheiten an-
gepasst werden [276], doch wiesen diese zunächst einen grundlegenden Fehler auf [277]. In 
den Originalarbeiten zur Ableitung der Kriechgleichungen wurde nämlich gezeigt, dass 
parallel zum Diffusionstransport auch ein Korngrenzengleiten stattfinden muss. Diese 
Voraussetzung wurde bei der Anwendung auf dünne Schichten automatisch übernommen, 
obwohl sie hier meist nicht zutrifft. Da die Schichten in den überwiegenden Fällen auf ein 
nichtmetallisches Substrat präpariert sind, kann in der Schicht/Substrat-Grenzfläche keine 
Korngrenzengleitung stattfinden. Diese Tatsache stellt eine deutliche Behinderung des 
Korngrenzendiffusionskriechens dar, dessen korrekte mathematische Behandlung erst in 
jüngster Zeit durch Gao et al. [277] gelang. Mit dieser Erkenntnis waren Weiss et al. [278] in 
der Lage, mit einem auf Korngrenzengleiten und behindertem Korngrenzendiffusionskriechen 
basierenden Modell gemessene σ-T-Verläufe für dünne Cu-Schichten anzupassen. Balk et al. 
[279, 280] lieferten mit der transmissionselektronenmikroskopischen Beobachtung von 
Versetzungsgleiten in einer zur Schichtoberfläche parallelen Ebene ein weiteres Indiz für das 
Auftreten von behindertem Diffusionskriechen in dünnen Cu-Schichten. Im Vergleich dazu 
zeigt allerdings die Arbeit von Keller et al. [281], dass die eindeutige Benennung der in 
dünnen Cu-Schichten aktiven Relaxationsmechanismen äußerst schwierig ist. Entsprechend 
[281] scheint Korngrenzendiffusionskriechen vollständig inaktiv zu sein, wohingegen 
Potenzgesetzkriechen der dominierende Verformungsmechanismus ist. Es sei noch erwähnt, 
dass im Gegensatz zu dickeren Schichten [269] für die hier untersuchte Probe CSO(2) ein 
deutlicher Druckspannungsanstieg im Bereich 400 °C < T < 500 °C beobachtbar ist. Daraus 
kann geschlussfolgert werden, dass die entsprechenden Relaxationsmechanismen in der 
dünnen Cu-Schicht bei gleicher Temperatur weniger aktiv sind. Dennoch wird selbst bei 
linearer Extrapolation der σ-T-Kurve bis zu T = 600 °C keine Druckspannung erreicht, die 
betragsmäßig größer wäre als die im Ausgangszustand in der Cu-Schicht vorliegende 
intrinsische Zugspannung (Abbildung 6-5 (a)). 
Da der Spannungsverlauf im ersten Kühlgang mit den entsprechenden Verläufen des 
zweiten und dritten Zyklus prinzipiell identisch ist und auch die zweite und dritte Aufheiz-
kurve nahezu übereinander liegen (Abbildung 6-5), kann davon ausgegangen werden, dass die 
Mikrostrukturentwicklung im Kupfer während des ersten Aufheizens abgeschlossen ist. Ins-
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besondere brauchen deshalb die während des Abkühlens der Probe auftretenden Verfesti-
gungsmechanismen (Wechselwirkung von korninneren Versetzungen mit zu kreuzenden 
Grenzflächenversetzungen [282] und Wechselwirkung paralleler Grenzflächenversetzungen 
[283]), die zusammen mit der Erzeugung von Anpassungsversetzungen an der 
Schicht/Substrat-Grenzfläche und in den Korngrenzen [173, 284, 285] zu einer im Vergleich 
zu Massivproben extrem hohen Schichtfestigkeit führen können [286], bei der Interpretation 
der im Rahmen des Kornwachstums stattfindenden Texturentwicklung nicht beachtet zu 
werden. Auf Grund einer im Vergleich zum Ausgangszustand betragsmäßig geringeren 
Schichtspannung während des Aufheizens sollte für die Probe CSO beim stattfindenden 
Kornwachstum der Einfluss der Minimierung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie im 
Vergleich zur Minimierung der Verzerrungsenergie noch zunehmen. Dies wiederum müsste 
zu einem bevorzugten Wachstum von <111>- gegenüber <100>-orientierten Cu-Körnern füh-
ren, was durch das Experiment auch bestätigt wird (vgl. Abbildung 6-3). Während sich der 
Volumenanteil der <111>-Texturkomponente von v111 = 35 % im Ausgangszustand auf 47 % 
nach einer Wärmebehandlung bei T = 600 °C / t = 1 h vergrößert, nimmt der der <100>-
Komponente nur geringfügig von v100 = 21 % auf 18 % ab. 
 
Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO) nach Wärmebehandlung 
Abbildung 6-6 (a) zeigt die während des ersten Zyklus für die Probe CTSN0SO(2) auftretende 
gemeinsame Spannungsänderung in der Cu- und der TSN0-Schicht in Abhängigkeit von der 
Temperatur.  
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Abbildung 6-6. Spannungs-Temperatur-Zyklen für die Probe Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO(2)). 
 
Ein Vergleich mit Abbildung 6-5 (a) lässt erkennen, dass zwar die gesamte Kurve einen 
negativeren Anstieg aufweist, sich jedoch das prinzipielle Erscheinungsbild kaum ändert. 
Daraus kann insbesondere vermutet werden, dass das thermomechanische Verhalten der Cu-
Schicht nicht wesentlich durch die darunter liegende Barriereschicht verändert wird und dass 
letztere, wie die Cu-Schicht, einen gegenüber dem Si-Substrat höheren linearen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten aufweist. Die direkte Charakterisierung des thermomechanischen 
Verhaltens einer TSN0-Schicht durch Aufnahme einer σ-T-Kurve scheiterte jedoch, was ver-
mutlich auf eine einsetzende Reaktion mit O-Atomen aus dem Restgas der Temperatmosphäre 
zurückzuführen ist. Da sowohl die Spannungsverläufe aller Kühlgänge als auch die des zwei-
ten und dritten Heizganges prinzipiell übereinander liegen (Abbildung 6-6), kann 
geschlussfolgert werden, dass die mikrostrukturelle Entwicklung in den Schichten und damit 
speziell das Cu-Kornwachstum mit dem ersten Aufheizen abgeschlossen sind. Entsprechend 
dieser Ergebnisse sollte es während der Wärmebehandlung der auf die Ta-Si-N-Barrieren ab-
geschiedenen Cu-Schichten nicht zur Ausbildung einer <100>-Texturkomponente kommen, 
was in Übereinstimmung mit den experimentellen Befunden ist (vgl. Abbildung 6-4 (b)). 
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6.2 Röntgenographische Bestimmung der Eigenspan-
nung dünner Cu-Schichten nach deren Abschei-
dung sowie anschließender Wärmebehandlung 
 
Für viele Schädigungsprozesse stellen mechanische Spannungen eine wesentliche Triebkraft 
dar. Sie lassen sich in der Regel nicht vermeiden, da sie zum Teil zwangsläufig mit der Her-
stellung und dem Betrieb eines Bauelements oder Bauteils verbunden sind. So führen bei-
spielsweise Temperaturänderungen infolge der im Allgemeinen unterschiedlichen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat zu beträchtlichen Spannungen 
innerhalb der Schicht. Im Fall von Cu-Leitbahnen kann es diesbezüglich zur spannungsindu-
zierten Lochbildung kommen [287, 288, 289]. Eine exakte Beschreibung von 
Spannungszuständen ist daher von entscheidender Bedeutung. 
Im Rahmen dieser Arbeit erfolgte die Spannungsbestimmung sowohl röntgenographisch 
als auch mit Hilfe der Substratkrümmungsmethode (vgl. Kapitel 6.1.3). Während letztere für 
dünne Schichten beliebiger Mikrostruktur einsetzbar ist, kann die röntgenographische Span-
nungsanalyse (RSA) zwar nur bei kristallinen Materialien, dafür jedoch phasenselektiv durch-
geführt werden. Nach einer kurzen Darstellung des Grundprinzips der RSA und der Messme-
thodik (vgl. Kapitel 6.2.1) erfolgt die Vorstellung der für die 50 nm dicken Cu-Schichten er-
haltenen experimentellen Resultate sowie deren Diskussion (vgl. Kapitel 6.2.2). 
 
6.2.1 Prinzip der röntgenographischen Spannungsanalyse und 
Messmethodik 
 
Die röntgenographische Spannungsanalyse an kristallinen Festkörpern beruht auf der Be-
stimmung von elastischen Gitterdehnungen, denen mit Hilfe elastizitätstheoretischer Bezie-
hungen Spannungen zugeordnet werden [290]. 




1 θθθε ψϕψϕ −−=G        6-13 
 
lassen sich durch Messung der Beugungswinkel 2θϕ,ψ und 2θ0 bestimmter hkl-Reflexe im 
spannungsbehafteten bzw. spannungsfreien Zustand die Gitterdehnungen 
00,, /)( dddG −= ψϕψϕε  in Richtung der Normalen der vermessenen Gitterebenen mit dem Ab-
stand dϕ,ψ ermitteln. Andererseits folgt aus der Elastizitätstheorie für einen makroskopisch 
isotropen, polykristallinen Werkstoff für die Dehnung εϕ,ψ im Azimut ϕ unter dem Distanz-
winkel ψ gegenüber der Probenoberflächennormale 
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s2 und s1 elastische Konstanten und σi,j die gemittelten Komponenten des Span-
nungstensors bezogen auf das Probenkoordinatensystem sind. Im Fall eines in dünnen 
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Schichten häufig vorliegenden rotationssymmetrischen oberflächenparallelen Spannungszu-







2 σψσεψ ss +=         6-15 
 
Wie oben bereits erwähnt, beruht die klassische RSA stets darauf, die nach Gleichung 6-13 in 
den Richtungen ϕ, ψ ermittelten Gitterdehnungen εGϕ,ψ mit den in diesen Richtungen elasti-
zitätstheoretisch zu erwartenden Dehnungen εϕ,ψ (Gleichungen 6-14 bzw. 6-15) zu identifizie-
ren. Dabei müssen allerdings anstatt der Elastizitätskonstanten ½
 





 und s1hkl verwendet werden, die den Einfluss der 
elastischen Anisotropie der röntgenographisch erfassten Kristallite auf die ermittelten Gitter-











200 σψσθθθ ψ hklhkl ss +=−−      6-16 
 
Aus Gleichung 6-16 leitet sich das sogenannte „sin²ψ-Verfahren“ der RSA (bei Vorliegen 
eines rotationssymmetrischen oberflächenparallelen Spannungszustandes) ab. Werden die bei 
beliebiger Probendrehung ϕ gemessenen und über sin2ψ aufgetragenen Beugungswinkel 2θψ 
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die Schichtspannung σ. 
Zur vollständigen Charakterisierung des elastischen Verhaltens eines polykristallinen 





 und s1hkl) ist eine Annahme über die Art der mechanischen Kopplung der einzelnen 
Kristallite notwendig. Nach Voigt sind für alle Kristallite die Komponenten des Dehnungsten-
sors im probenfesten Koordinatensystem jeweils gleich, was allerdings zu Spannungsinkom-
patibilitäten an den Korngrenzen führt [291]. Reuß hingegen rechnete mit gleichen Kompo-
nenten des Spannungstensors in allen Körnern und ließ die dabei an den Korngrenzen auftre-
tenden Dehnungsinkompatibilitäten unberücksichtigt [292]. Entsprechend Neerfeld [293] und 
Hill [294] sollte für die mechanischen Elastizitätskonstanten das Mittel der entsprechenden 
Voigt- und Reuß-Werte verwendet werden. Es sei bemerkt, dass alle drei Modelle ursprüng-
lich zur Beschreibung des mechanischen Verhaltens von Massivmaterialien vorgeschlagen 
wurden. In diesem Fall ist jeder Kristallit in drei Dimensionen von anderen Kristalliten umge-
ben. Die Modelle implizieren daher bei Abwesenheit von Vorzugsorientierungen die 
makroskopische Isotropie des zu beschreibenden polykristallinen Materials und damit die 
Anwendbarkeit von Gleichung 6-16. 
Für die RSA an den 50 nm dicken Cu-Schichten (Proben CSO(2) und CTSNxSO(2) mit 
x = 0, 2, 4) wurden direkt vor und nach der Aufnahme von drei Spannungs-Temperatur-Zyk-
len (vgl. Kapitel 6.1.3) θ-2θ-Messungen um den 111- und den 200-Reflex von Kupfer bei 
verschiedenen positiven und negativen Distanzwinkeln ψ durchgeführt (vgl. Kapitel 2.4.1). 
Die Probendrehung ϕ war dabei in Übereinstimmung mit dem Wert, der auch bei der Auf-
nahme der σ-T-Kurven Verwendung fand. Im Anschluss an die XRD-Experimente erfolgte 
die Anpassung der aufgenommenen Reflexprofile unter Verwendung des Programms XFIT 
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mit Hilfe von Pseudo-Voigt-Funktionen [295], wobei die Untergrundstreuung mit einer line-
aren Funktion berücksichtigt wurde. Die dabei bestimmten Reflexpositionen beziehen sich auf 
die Wellenlänge von Cu-Kα1-Strahlung (λ = 1.5406 Å). Da keine systematischen Abwei-
chungen zwischen den bei positiven und den bei negativen Distanzwinkeln ψ ermittelten 
Beugungswinkeln 2θ beobachtet wurden, erfolgte zum Zweck einer übersichtlicheren grafi-
schen Darstellung die Mittelung der entsprechenden Werte. 
 
6.2.2 Experimentelle Resultate und Diskussion 
 
Cu/SiO2/Si (CSO(2)) 
Abbildung 6-7 zeigt die Verläufe der für die Probe Cu/SiO2/Si (CSO(2)) an den {111}- bzw. 
{200}-Ebenen von Kupfer ermittelten Linienlagen 2θ111 bzw. 2θ200 über sin2ψ. Für jede Li-
nienlage ist dabei der zugehörige Fehler angegeben. Dieser ist besonders groß für diejenigen 
Distanzwinkel ψ, bei denen die abgebeugte Intensität ein Minimum annimmt. Er verringert 
sich jedoch für ψ-Winkel, wo ein intensitätsstärkeres Beugungssignal detektiert wird [111-
Reflex: ψ = 0°, ±18.4° bzw. sin2ψ = 0, 0.1 und ψ = ±56.8°, ±63.4°, ±71.6° bzw. sin2ψ = 0.7, 
0.8, 0.9 (vgl. Abbildung 6-3 (a)); 200-Reflex: ψ = 0° bzw. sin2ψ = 0 und ψ = ±50.8°, ±56.8° 
bzw. sin2ψ = 0.6, 0.7 (vgl. Abbildung 6-3 (b))]. Die Ursache für die Variation der Fehlerwerte 
ist in der Ausbildung bestimmter Texturkomponenten während der Schichtabscheidung und 
der nachfolgenden Wärmebehandlung zu suchen (vgl. Kapitel 6.1). Wie Abbildung 6-7 weiter 
erkennen lässt, ist die jeweilige Anpassung der ermittelten Linienlagen mit einer Ausgleichs-
gerade möglich. Anzeichen für einen Spannungsgradienten in Richtung der Probenoberflä-
chennormale gibt es nicht. Die negativen Anstiege der Geraden in Abbildung 6-7 (a) und (b) 
deuten auf das Vorliegen einer Zugspannung innerhalb der abgeschiedenen Cu-Schicht hin. 




 kann über Gleichung 
6-17 der Spannungszustand quantitativ charakterisiert werden. Die sich bei Anwendung der 
drei in Kapitel 6.2.1 vorgestellten Modelle für die mechanische Kopplung der einzelnen Kör-
ner im Polykristall ergebenden Spannungswerte in der Cu-Schicht sind in Tabelle 6-2 aufge-
führt. Da die bei der Aufstellung des Voigt- bzw. Reuß-Modells gemachten Annahmen als 
Grenzfälle einer in der Realität vorkommenden mechanischen Kopplung betrachtet werden 
müssen, sollte die beste Beschreibung des tatsächlichen Spannungszustandes unter Verwen-
dung der gemittelten röntgenographischen Elastizitätskonstanten nach dem Neerfeld-Hill-
Modell erfolgen [296]. Dazu wurde jeweils das arithmetische Mittel der entsprechenden 
Voigt- und Reuß-Werte gebildet (vgl. Tabelle 6-2). Die bei Auswertung der Messungen am 
111- bzw. 200-Reflex von Kupfer ermittelten Spannungswerte stimmen im Rahmen der 
Fehler überein (vgl. Tabelle 6-2). Sie liegen zumindest in der gleichen Größenordnung wie 
die unter Verwendung der Substratkrümmungsmethode bestimmte Cu-Schichtspannung 
(σ = 210 ± 90 MPa, vgl. Abbildung 6-5 (a)). Mögliche Ursachen, die die Differenz der 
absoluten Werte zwischen den beiden Methoden erklären könnten, werden weiter unten auf-
gezeigt. In Abbildung 6-7 lässt ein Vergleich von Teil (a) mit Teil (c) und von Teil (b) mit 
Teil (d) erkennen, dass nach erfolgter Wärmebehandlung der jeweilige Betrag des Anstiegs 
der Ausgleichsgerade zugenommen hat, was auf eine Vergrößerung der Zugspannung inner-






























































Abbildung 6-7. Verläufe der an den {111}- bzw. {200}-Ebenen von Kupfer ermittelten Linienlagen 2θ111 bzw. 
2θ200 (bezogen auf Cu-Kα1-Strahlung) in Abhängigkeit von sin2ψ für die Probe Cu/SiO2/Si (CSO(2)) im Aus-
gangszustand (a) und (b) sowie nach erfolgter Aufnahme von drei Spannungs-Temperatur-Zyklen (c) und (d). 
Zusätzlich sind jeweils die durch lineare Regression bestimmten Ausgleichsgeraden eingezeichnet. 
 
Tabelle 6-2. Röntgenographisch ermittelte Cu-Schichtspannungen für die Probe Cu/SiO2/Si (CSO(2)) im 
Ausgangszustand bei unterschiedlichen Annahmen über die mechanische Kopplung der einzelnen Körner in der 









 [TPa-1] Cu-Schichtspannung σ [MPa] Reflex 
hkl Voigt Reuß Neerfeld-Hill Voigt Reuß Neerfeld-Hill 
111 9.15 6.65 7.90 93 ± 22 128 ± 26 107 ± 22 
200 9.15 21.30 15.23 253 ± 59 109 ± 25 152 ± 35 
 
Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO) 
Wie Abbildung 6-7 (a) und (c) stellt Abbildung 6-8 die Verläufe der Linienlagen 2θ111 über 
sin2ψ für die Proben CTSN0SO(2), CTSN2SO(2) und CTSN4SO(2) im Ausgangszustand und 
nach Aufnahme von drei Spannungs-Temperatur-Zyklen dar.  
Werden zunächst die Teile (a)-(c) von Abbildung 6-8 miteinander verglichen, so ist 
besonders auffällig, dass die Fehler bei der Linienlagenbestimmung für die Probe 
CTSN0SO(2) am größten und für die Probe CTSN4SO(2) am kleinsten sind. In Kombination 
mit den obigen Ausführungen zu CSO(2) und den Texturbetrachtungen in Kapitel 6.1.2 kor-
reliert dies mit einer Verringerung des Anteils <111>-orientierter Cu-Kristallite bei gleichzei-
tiger Zunahme des regellosen Kristallitanteils, wenn der Stickstoffgehalt in der Ta-Si-N-
Schicht ansteigt. Wie im Fall der direkt auf SiO2 abgeschiedenen Cu-Schicht können die er-
mittelten Linienlagen jeweils durch eine Ausgleichsgerade angepasst werden (Abbildung 
6-8). Die Anstiege dieser Geraden stimmen im Rahmen der Fehler für alle drei Proben über-
ein, was auf vergleichbare Spannungszustände hindeutet. Entsprechend der Ergebnisse in Ka-
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pitel 6.1.2 (vgl. Tabelle 6-1 und Abbildung 6-4) führt eine Wärmebehandlung der Proben 
Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si zu einer weiteren Zunahme des Volumenanteils <111>-orientierter Cu-
Kristallite bei gleichzeitiger Verringerung des regellosen Kristallitanteils. Aus diesem Grund 
ist speziell für die Proben CTSN0SO(2) und CTSN2SO(2) bei einigen Distanzwinkeln ψ die 
Intensität des gemessenen 111-Beugungsmaximums so gering, dass diese nicht mehr mit einer 
Profilfunktion angepasst werden kann (vgl. z. B. Abbildung 6-8 (d) bei sin2ψ = 0.2, 0.5, 0.6). 
Zwar würde auch im Fall der thermisch zyklierten Proben eine Ausgleichsgerade jeweils in-
nerhalb der Fehlergrenzen der gemessenen 2θ111-Werte liegen, doch zeigt speziell Abbildung 
6-8 (f), dass der Verlauf eher eine wellenförmige Gestalt aufweist. Dies führt auf ein 
prinzipielles Problem, welches bei der RSA dünner, texturierter Schichten zu beachten ist und 
im Folgenden näher erläutert werden soll. 
 




























































































Abbildung 6-8. Verläufe der an den {111}-Ebenen von Kupfer ermittelten Linienlagen 2θ111 (bezogen auf Cu-
Kα1-Strahlung) in Abhängigkeit von sin2ψ für die Proben Cu/Ta73Si27/SiO2/Si (CTSN0SO(2)), 
Cu/Ta56Si19N25/SiO2/Si (CTSN2SO(2)) und Cu/Ta30Si18N52/SiO2/Si (CTSN4SO(2)) im Ausgangszustand (a), (b) 
und (c) sowie nach erfolgter Aufnahme von drei Spannungs-Temperatur-Zyklen (d), (e) und (f). 
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Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Cu-Schichten weisen bereits im Ausgangs-
zustand eine gleichachsige, säulenförmige Mikrostruktur auf (vgl. Kapitel 1.2.4). Jeder Cu-
Kristallit ist dabei in nur zwei Dimensionen von anderen Cu-Körnern umgeben. Als Folge 
wären selbst bei Abwesenheit einer Textur die verschiedenen Richtungen (außer denen inner-
halb der Schichtebene) nicht mehr äquivalent. Eine solche dünne Schicht ist demnach nicht 
makroskopisch isotrop, sondern nur transversal isotrop, wobei die Symmetrieachse mit der 
Probenoberflächennormale übereinstimmt. Ein Modell zur mechanischen Kopplung der ein-
zelnen Kristallite, welches die transversale Isotropie berücksichtigt, ist das von Vook und 
Witt [297]. Es geht davon aus, dass die Dehnung in der Schichtebene rotationssymmetrisch 
und gleich für alle Kristallite ist und dass die Spannungen senkrecht zur Schichtebene für alle 
Kristallite verschwinden. In der Folge kommt es selbst bei nicht vorhandenen Vorzugsorien-
tierungen der Kristallite zu einem gekrümmten Verlauf der Gitterdehnungen εGψ über sin2ψ 
[298]. Stickforth [299] konnte zeigen, dass im Gegensatz zu makroskopisch isotropen 
Werkstoffen (vgl. Gleichung 6-16) bei transversaler Isotropie keine allgemeine Beziehung 
existiert, um die Gitterdehnung εGψ  als Funktion des Distanzwinkels ψ und der elastischen 
Konstanten zu berechnen. Wie oben bereits angedeutet, kann neben der Schichtgeometrie 
auch die Ausbildung von Texturkomponenten zu einer makroskopischen mechanischen 
Anisotropie führen, womit die Voraussetzungen für die Anwendbarkeit der Gleichungen 6-14 
und 6-15 nicht länger erfüllt wären. 
Entsprechend der Betrachtungen im letzten Abschnitt könnte die transversale Isotropie 
bei den in dieser Arbeit untersuchten Cu-Schichten zusammen mit den detektierten Vorzugs-
orientierungen der Cu-Kristallite eine Erklärung für den zum Teil wellenförmigen Verlauf der 
Linienlagen 2θ111 sein (vgl. z. B. Abbildung 6-8 (f)). Simulationen der Abhängigkeit der 
Gitterdehnung εGψ von sin2ψ liefern für texturierte Goldschichten bei Annahme des Vook-
Witt-Modells zur mechanischen Kopplung der einzelnen Kristallite äquivalente Kurvenver-
läufe [300]. Deren Anpassung mit Ausgleichsgeraden führt jedoch unter Verwendung der 
nach dem Voigt-, Reuß- bzw. Neerfeld-Hill-Modell berechneten röntgenographischen Elasti-
zitätskonstanten zu falschen Spannungswerten [300]. Damit ließen sich auch die Differenzen 





Um die Abhängigkeit der sich in den 50 nm dicken Cu-Schichten während der Abscheidung 
sowie einer nachträglichen Wärmebehandlung ausbildenden Vorzugsorientierungen von der 
chemischen Zusammensetzung der Unterlage zu studieren, erfolgten quantitative Texturana-
lysen für die Proben Cu/SiO2/Si (CSO) sowie Cu/Ta-Si-N/SiO2/Si (CTSNxSO mit x = 0, 2, 4) 
sowohl im Ausgangszustand als auch nach Temperung bei T = 600 °C für t = 1 h. Trotz einer 
amorphen Mikrostruktur für alle Unterlagen werden zum Teil extreme Unterschiede in der 
Cu-Textur beobachtet. Im Fall der auf thermischem Oxid abgeschiedenen Cu-Schicht kommt 
es neben der Ausbildung einer <111>-Fasertexturkomponente zum bevorzugten Wachstum 
von <100>-orientierten Cu-Kristalliten. Die Existenz beider Vorzugsorientierungen konnte 
mit der Minimierung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie bzw. mit der Minimierung 
der Verzerrungsenergie als Triebkräfte für das Kornwachstum während der Abscheidung er-
klärt werden. Im Gegensatz dazu ist die Beobachtung einer <100>-Komponente für die auf 
Ta-Si-N-Barrieren abgeschiedenen Cu-Schichten nicht möglich, was auf einen deutlich ver-
ringerten Einfluss der Minimierung der Verzerrungsenergie hindeutet. Der Volumenanteil an 
<111>-orientierten Cu-Kristalliten ist von der Zusammensetzung der Ta-Si-N-Schichten ab-
hängig. Er nimmt mit steigendem N-Gehalt in der Barriere ab, was durch eine Verringerung 
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der spezifischen Ta-Si-N-Oberflächenenergie erklärt werden kann. Da das Kornwachstum 
während der Wärmebehandlung bei im Vergleich zum Ausgangszustand betragsmäßig kleine-
ren Cu-Schichtspannungen stattfindet, nimmt der Einfluss der Minimierung der Oberflächen- 
und Grenzflächenenergie gegenüber dem der Minimierung der Verzerrungsenergie zu, was 
die im Experiment beobachtete Vergrößerung des Volumenanteils der <111>-Texturkompo-
nente erklärt. 
Im Gegensatz zu makroskopisch isotropen Proben mit einem oberflächenparallelen zwei-
achsigen Spannungszustand kann die Darstellung der Gitterdehnung εGψ über sin2ψ für dünne 
texturierte Cu-Schichten von der Geradenform abweichen und eine gekrümmte Gestalt an-
nehmen. Da die Anpassung solch eines Kurvenverlaufs mit einer Ausgleichsgerade zur fal-
schen Bestimmung der Cu-Schichtspannung führen kann, sind bei der röntgenographischen 
Spannungsanalyse sowohl die Textur der Cu-Kristallite als auch die in der Cu-Schichtebene 
vorhandene (transversale) Isotropie zu beachten. 
 142
7 Zusammenfassung und Ausblick 
 
Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es, vor und nach thermischer Belastung Struktur- und 
Eigenschaftsuntersuchungen an für eine zukünftige Anwendung in der Mikroelektronik inte-
ressant erscheinenden, sehr dünnen Diffusionsbarrieren auf Ta-Basis (Ta-TaN-Mehrfach-
schichten und Ta-Si-N-Einfachschichten) durchzuführen, um daraus vergleichende Aussagen 
zur thermischen Stabilität und den Versagensmechanismen zu gewinnen. Zusätzlich sollte der 
Einfluss einer Diffusionsbarriere auf die Struktur der polykristallinen Cu-Metallisierungs-
schicht am Beispiel der Textur geklärt und theoretisch begründet werden. 
 
Da die während thermischer Belastungen auftretende und schließlich den Ausfall verur-
sachende Cu-Diffusion durch eine Barriere entscheidend von ihrer Mikrostruktur im Aus-
gangszustand abhängt, erfolgte zunächst deren ausführliche Charakterisierung. Während eine 
auf thermisches Oxid bzw. auf einen Si-Wafer präparierte Ta-Schicht aus polykristallinem 
tetragonalen β-Ta besteht, bei dem die Korngröße im Bereich der Barrieredicke liegt, wird kfz 
TaN in Form von Nanokristalliten mit einem Korndurchmesser deutlich kleiner als die 10 nm 
dicke TaN-Schicht abgeschieden. Mit Hilfe durchgeführter XRD-Untersuchungen an einer 
TaN/Ta-Barriere gelang die Lokalisierung der für eine Ta/TaN/Ta-Dreifachschicht zusätzlich 
detektierten α-Ta-Modifikation, welche demnach in der der Probenoberfläche zugewandten 
Ta-Schicht wächst. Im Gegensatz zu den Ta- und TaN-Barrieren können Schichten auf Ta-Si-
Basis mit einer amorphen Mikrostruktur abgeschieden werden, wobei die Bindungsverhält-
nisse zwischen den Atomen entscheidend von der chemischen Zusammensetzung abhängen. 
Mit steigendem N-Gehalt in den Ta-Si-N-Schichten (xN > 40 at.%) nimmt sowohl der Anteil 
an Ta-N- als auch der an Si-N-Bindungen zu und der spezifische elektrische Widerstand steigt 
stark an. Potenzielle Kandidaten für einen praktischen Einsatz als Diffusionsbarriere in der 
Cu-Metallisierung sind demzufolge die Ta-Si-N-Schichten, welche einen N-Gehalt von 
xN < 40 at.% aufweisen. 
 
Eine der wichtigsten Anforderungen, die Diffusionsbarrieren erfüllen müssen, ist deren 
thermische Stabilität zwischen dem Leitbahnmaterial Kupfer und dem Zwischenebenendie-
lektrikum, für welches in dieser Arbeit thermisches SiO2 Verwendung fand. Im Speziellen 
muss dabei die chemische Stabilität zwischen Barriere und Dielektrikum sichergestellt sein, 
was durch Untersuchungen an nicht mit Kupfer bedeckten Proben überprüft wurde. Dazu er-
folgten Wärmebehandlungen bei unterschiedlichen Temperaturen. Letztere wurden so ge-
wählt, dass bestimmte Ausfallerscheinungen innerhalb einer endlichen Zeitdauer eintraten 
und somit für ein ausführliches Studium zugänglich waren. Trotz verschiedener mikrostruktu-
reller Veränderungen innerhalb einer reinen Ta-Schicht, wie z. B. der Erhöhung der intrinsi-
schen Druckspannung durch Sauerstoffeinlagerung bei T = 500 °C, der Bildung einer neuen 
Phase mit tetragonaler Einheitszelle (β’-Ta) bei T = 600 °C und der vollständigen und abrup-
ten Umwandlung von tetragonalem β-Ta und β’-Ta in krz α-Ta bei T = 750 °C, setzt eine 
massive Reaktion mit dem SiO2-Substrat unter Bildung von Ta2O5 und Ta5Si3 erst für 
T ≥ 1000 °C ein. Für eine TaN-Schicht wird dagegen bis einschließlich einer einstündigen 
Wärmebehandlung bei T = 1100 °C keine chemische Reaktion mit dem thermischen Oxid 
beobachtet. Im Fall von nicht mit Kupfer bedeckten Ta-Si-N-Schichten ist die thermische 
Stabilität durch zwei Prozesse begrenzt, und zwar die Kristallisation der amorphen Schichten 
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bzw. deren Reaktion mit dem SiO2-Substrat unter Bildung von Ta2O5. Die Reaktionsneigung 
nimmt dabei mit steigendem N-Gehalt im Ta-Si-N ab. 
Auf Grund der verschiedenen Mikrostrukturen im Ausgangszustand kommt es für die 
zwischen Kupfer und SiO2 präparierten Diffusionsbarrieren während durchgeführter thermi-
scher Belastungen zu unterschiedlichen Prozessen. Während sich für eine Ta-Schicht bei 
T = 700 °C die β-Ta- in α-Ta-Kristallite umwandeln, wobei diese auf dem SiO2 wachsen und 
Kupfer in direkten Kontakt mit dem Substrat gelangt, finden solche drastischen morphologi-
schen Veränderungen für eine TaN-Barriere nicht statt. In letzterem Fall wird bis einschließ-
lich einer einstündigen Wärmebehandlung bei T = 900 °C nur das Wachstum der TaN-
Kristallite in der ursprünglichen Schichtregion detektiert. Bei den durch Kombination von Ta- 
und TaN-Einfachschichten erzeugten mehrstufigen Ta-TaN-Barrieren setzt bereits bei 
T = 300 °C eine Umverteilung von Stickstoff ein, die bei T = 500 °C in der Bildung von 
Ta2N-Kristalliten resultiert, wodurch die Schichtstapelung verloren geht. Im Fall der ternären 
Ta-Si-N-Barrieren führt die vorhandene Cu-Metallisierung während der Temperungen bei 
T = 600 °C zu einer an der Cu/Barriere-Grenzfläche beginnenden vorzeitigen Kristallisation. 
Deren Einsatzzeitpunkt nimmt für Schichtzusammensetzungen mit xN ≥ 25 at.% mit dem N-
Gehalt zu. Im Zuge der Barrierekristallisation erfolgt die vollständige Zerstörung der ur-
sprünglichen Schichtintegrität. Wird für die binäre Ta-Si-Barriere ein Tantalsilizidwachstum 
in die Cu-Metallisierung hinein beobachtet, so formieren sich die für die stickstoffhaltigen 
Schichten zunächst auskristallisierten Tantalnitridkörner hauptsächlich in der ursprünglichen 
Barriereregion, wobei sie allerdings keine zusammenhängende Schicht bilden. Silizium wird 
nicht in die Tantalnitride eingebaut, sondern diffundiert zum größten Teil in die Cu-Schicht 
bzw. an die Probenoberfläche. In jedem Fall gelangt Kupfer in unmittelbaren Kontakt mit 
dem SiO2-Substrat. Für die Proben mit Ta-Barriere sowie die mit tantalreichen Ta-Si-N-Bar-
rieren (xTa > 60 at.%) wird im Vorfeld der Phasenumwandlung von β-Ta zu α-Ta bzw. der 
Kristallisation eine signifikante Diffusion von Ta-Atomen entlang der Cu-Korngrenzen an die 
Probenoberfläche detektiert. Dadurch verringert sich zumindest lokal die Barrieredicke, was 
die thermische Stabilität negativ beeinflusst. Im Fall der Ta-Si-Barriere könnte die Ta-Diffu-
sion auf Grund der sich ändernden Schichtzusammensetzung einen zusätzlichen Beitrag zur 
Verringerung des Einsatzzeitpunktes der Kristallisation liefern. Die Abscheidung von SiNx- 
bzw. SiOx-Passivierungen auf die Cu-Schicht führt zwar nicht zur vollständigen Unterdrü-
ckung des Ta-Diffusionsprozesses, jedoch zu einer deutlichen Reduzierung seiner Intensität. 
Im Fall von SiNx-passivierten Proben können Wärmebehandlungen in der Bildung von 
µm-großen Hohlräumen in der Cu-Metallisierungsschicht resultieren, die mit der zusätzlich 
beobachteten Diffusion von Cu-Atomen in die SiNx-Abdeckung zu korrelieren scheint und 
wahrscheinlich auf ein Haftungsproblem an der Passivierung/Cu-Grenzfläche zurückzuführen 
ist. 
Die in dieser Arbeit vorgestellten Untersuchungen an den für die Praxis relevanten 
Cu/Barriere/SiO2/Si-Systemen zeigen, dass durch den kombinierten Einsatz von Rönt-
genstreumethoden (XRR, GA-XRD), spektroskopischen (GDOES, AES) sowie mikroskopi-
schen Analyseverfahren (TEM, REM) detaillierte Aussagen zu den während durchgeführter 
thermischer Belastungen auftretenden mikrostrukturellen Veränderungen möglich sind. Insbe-
sondere konnten das Phasenbildungsverhalten sowie die für die Elemente Tantal, Silizium, 
Stickstoff und Sauerstoff einsetzenden Diffusionsprozesse charakterisiert werden. Systemati-
sche Aussagen zur Cu-Diffusion durch die Barriere in das Dielektrikum sind allerdings an 
diesen Proben mit den angegebenen Analysemethoden nicht möglich. Das liegt einerseits an 
einer zu geringen Menge an im SiO2 gelösten Kupfer und andererseits an einer nicht stattfin-
denden Reaktion zwischen Kupfer und SiO2. 
 
Der sensitive Nachweis einer Diffusion von Cu-Atomen durch die Barriere erfolgte im 
Rahmen dieser Arbeit über verschiedene Wege. Einerseits wurden Proben mit zwischen Kup-
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fer und SiO2 abgeschiedenen Barriereschichten mittels spurenanalytischer Methoden 
(Atomabsorptionsspektrometrie) untersucht. Andererseits erfolgte die Charakterisierung in 
ihrem Aufbau geänderter Proben. Durch die Abscheidung der Barrieren zwischen Kupfer und 
Silizium ist mittels Röntgenbeugung die bei genügend hohen Temperaturen einsetzende Bil-
dung von Cu3Si detektierbar. Es wurde überprüft, dass in allen Fällen das Kupfersilizid durch 
Diffusion von Cu-Atomen in das Si-Substrat verbunden mit einer sich anschließenden Reak-
tion entsteht. Zusätzlich sei erwähnt, dass die während thermischer Belastungen stattfinden-
den mikrostrukturellen Veränderungen von auf Si-Wafern präparierten Proben nicht nur von 
methodischem Interesse sind, sondern auch die Prozesse veranschaulichen, die einträten, 
wenn Kupfer aus dem Leitbahnbereich in die aktiven Transistorgebiete diffundieren würde. 
Für die exakte Interpretation der Mikrostrukturentwicklung der zwischen Kupfer und Si-
lizium präparierten Barrieren machte sich die Wärmebehandlung nicht mit Kupfer bedeckter 
Proben erforderlich. Dabei ergab sich, dass die bis zu einer beginnenden Wechselwirkung mit 
dem Si-Wafer ablaufenden Prozesse in Übereinstimmung mit denjenigen bei Verwendung 
eines SiO2-Substrats sind. Bei erhöhten Temperaturen wird sowohl für die Ta- als auch für die 
Ta-Si-Schicht eine Diffusion von Si-Atomen aus dem Si-Substrat detektiert, die speziell in 
letzterem Fall zu einer vorzeitigen Kristallisation der im Ausgangszustand amorphen Schicht 
führt. Weiterhin erfolgte die jeweilige Bestimmung der bei einstündiger Wärmebehandlung 
für das Einsetzen der Reaktion zwischen Schicht und Substrat unter Bildung von TaSi2 not-
wendigen Temperatur. Diese nimmt mit steigendem N-Gehalt in der Ta-basierten Schicht zu, 
bleibt jedoch bei einer bestimmten Schichtzusammensetzung immer geringer als die Tempe-
ratur, die bei verwendetem SiO2-Substrat für das erstmalige Erscheinen von Ta2O5 erforder-
lich ist. 
Für die Cu/Barriere/Si-Systeme sind es die Phasen Cu3Si und TaSi2, die bei den durchge-
führten einstündigen Temperungen entstehen. Dabei katalysiert in den meisten Fällen die Dif-
fusion von Kupfer ins Si-Substrat die Bildung des Tantalsilizids, so dass dieses – verglichen 
mit den Proben ohne Cu-Metallisierungsschicht – bei signifikant geringeren thermischen Be-
lastungen beobachtet wird. Aus den Bildungstemperaturen des Kupfersilizids kann eine ver-
gleichende Bewertung der thermischen Stabilitäten der Barrieren (SBarriere) erfolgen. Im Fall 
der Ta-N-Barrieren gilt folgende Relation: 
 
TaNTaTaNTaTa SSS << // . 
 
Dies bedeutet im Speziellen, dass eine insgesamt 30 nm dicke Ta/TaN/Ta-Barriere thermisch 
instabiler ist als eine sie konstituierende 10 nm dicke TaN-Einfachschicht. Werden alle in 
dieser Arbeit untersuchten 10 nm dicken Schichten miteinander verglichen, so ergibt sich: 
 
TaNNSiTaNSiTaSiTaTa SSSSS <<<< 5218302519562773 . 
 
Es nimmt demnach die thermische Stabilität der untersuchten Ta-Si-N-Schichten mit dem N-
Gehalt zu. Sie ist jedoch stets geringer als die einer TaN-Barriere. Werden die dünnen Ta-
basierten Schichten neben der thermischen Stabilität auch bezüglich ihres spezifischen elek-
trischen Widerstandes beurteilt, so stellt sich eine Ta56Si19N25-Diffusionsbarriere als am ge-
eignetsten für den Einsatz in Cu-Metallisierungssystemen heraus. 
In Kombination mit den Untersuchungsergebnissen für die zwischen Kupfer und SiO2 
abgeschiedenen Barrieren konnten Aussagen zu den Versagensmechanismen getroffen wer-
den, welche ihrerseits Schlussfolgerungen zu Möglichkeiten einer weiteren Stabilitätssteige-
rung erlauben. Der Ausfall einer Ta-Einfachschicht ist neben der Diffusion von Ta-Atomen 
aus der Barriere und der damit verbundenen Schichtdickenverringerung mit einer auf Grund 
der polykristallinen Ta-Mikrostruktur einsetzenden Korngrenzendiffusion der Cu-Atome er-
klärbar. Im Fall einer TaN-Barriere führt das Wachstum der TaN-Nanokristallite zu einer 
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Korngrenzenverlängerung, die schließlich eine Diffusion von Cu-Atomen in die Substratre-
gion erlaubt. Es müsste daher versucht werden, das TaN-Kornwachstum zu verhindern, um 
die TaN-Nanokristallite in der amorphen Matrix zu stabilisieren. Für die Ta-TaN-Mehrfach-
schichten wird durch die einsetzende N-Umverteilung und die sich anschließende Ta2N-
Kristallitbildung die relativ stabile Mikrostruktur der TaN-Schicht bereits frühzeitig zerstört. 
In weiteren Untersuchungen sollte geprüft werden, ob durch die Abscheidung von TaN-
Schichten mit einem N/Ta-Verhältnis xN/xTa ≤ 1 die N-Diffusion unterdrückbar ist. Während 
für Ta-Si-N-Schichten mit xN ≤ 25 at.% eine Cu-Diffusion ins Substrat erst nach vorzeitiger 
Barrierekristallisation beobachtet wird, erfolgt sie im Fall stickstoffreicher Ta-Si-N-Barrieren 
in einem Zustand, für den mittels XRD eine Kristallisation noch nicht nachgewiesen werden 
kann. 
 
Die Struktur und die chemische Zusammensetzung der Diffusionsbarrieren haben einen 
entscheidenden Einfluss auf die Mikrostruktur des darüber abgeschiedenen Kupfers, die ihrer-
seits u. a. die Zuverlässigkeit von Cu-Leitbahnen bestimmt. In der vorliegenden Arbeit er-
folgte die quantitative röntgenographische Texturanalyse an 50 nm dicken Cu-Schichten, wel-
che direkt auf thermisches SiO2 bzw. auf ternäre Ta-Si-N-Barrieren abgeschieden wurden. 
Damit war die Charakterisierung der Abhängigkeit der sich während des Cu-Schichtwachs-
tums bzw. einer nachträglichen Wärmebehandlung ausbildenden Vorzugsorientierungen von 
der chemischen Zusammensetzung der Unterlage möglich. Im Fall der auf thermischem Oxid 
präparierten Cu-Schicht konnten neben einem Anteil regellos orientierter Cu-Kristallite so-
wohl eine <111>- als auch eine <100>-Fasertexturkomponente detektiert und deren Existenz 
durch quantitative Abschätzung der entsprechenden Triebkräfte für das Kornwachstum (Mi-
nimierung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie bzw. Minimierung der Verzerrungs-
energie) bestätigt werden. Bei Verwendung einer ternären Ta-Si-N-Barriere mit 
0 at.% ≤ xN ≤ 50 at.% als Unterlage ist auf Grund des dominierenden Einflusses der Minimie-
rung der Oberflächen- und Grenzflächenenergie während der Schichtabscheidung keine 
<100>-Texturkomponente in der Cu-Schicht beobachtbar. Der Volumenanteil <111>-orien-
tierter Cu-Kristallite nimmt mit dem N-Gehalt in der Ta-Si-N-Schicht ab, was durch eine Ver-
ringerung der spezifischen Ta-Si-N-Oberflächenenergie erklärt werden kann. Da die Cu-
Schichtspannungen während der durchgeführten Wärmebehandlungen betragsmäßig kleiner 
bleiben als die der Ausgangszustände, ist nicht mit einer Vergrößerung des Einflusses der 
Minimierung der Verzerrungsenergie als Triebkraft für das Kornwachstum zu rechnen. Zur 
jeweiligen Erhöhung des Volumenanteils der <111>-Texturkomponente während der Tempe-
rungen trägt vielmehr die weitere Minimierung der Cu-Oberflächen- sowie der Cu/Barriere-
Grenzflächenenergie bei. 
 
Mit der vorliegenden Arbeit konnten Beiträge zur Aufklärung der während thermischer 
Belastungen eintretenden mikrostrukturellen Veränderungen von sehr dünnen, für eine zu-
künftige Anwendung in Cu-Metallisierungssystemen interessant erscheinenden Ta-basierten 
Diffusionsbarrieren erbracht werden. Im Speziellen erfolgten unter Ausnutzung verschiedener 
Methoden des sensitiven Cu-Nachweises die vergleichende Bewertung der thermischen Sta-
bilitäten dieser Barrieren sowie die Charakterisierung der entsprechenden Versagensmecha-
nismen. Anhand von Texturuntersuchungen wurde der Einfluss einer Diffusionsbarriere auf 
die Mikrostruktur des Kupfers dargestellt. 
 
Zukünftige Untersuchungen an Diffusionsbarrieren in der Cu-Metallisierung sollten sich 
einerseits auf noch dünnere Schichten mit hBarriere < 10 nm (vgl. SIA-Richtlinien [11]) und 
andererseits auf die bereits erwähnten Möglichkeiten einer weiteren Materialoptimierung zur 
Steigerung der thermischen Stabilität konzentrieren. Außerdem werden zusätzliche Studien 
zum Einfluss der Diffusionsbarriere auf die Mikrostruktur und damit die Eigenschaften des 
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Kupfers als notwendig erachtet. Insbesondere sollte hierbei die röntgenographische Span-
nungsanalyse an dünnen Cu-Schichten vertieft werden. Weiterhin sollten die in dieser Arbeit 
an Schichtsystemen gewonnenen Erkenntnisse an Cu-Leitbahnsystemen überprüft werden. 
Neben einer möglicherweise auftretenden geringfügigen Variation der thermischen Stabilitä-
ten auf Grund geänderter Barriereabscheidungsbedingungen ist bei strukturierten Proben der 
zusätzlich vorhandene geometrische Einfluss auf die Cu-Mikrostrukturentwicklung von be-
sonderem Interesse. Eine der wesentlichen zukünftigen Aufgaben wird allerdings die auf 
Grund des Übergangs zu einem Zwischenebenendielektrikum mit geringerer Permittivitäts-
zahl notwendige Überprüfung der Integrationsfähigkeit bisher verwendeter Ta-basierter Dif-










































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































[1]  N. N. Greenwood, A. Earnshaw, Chemie der Elemente, übersetzt von K. 
Hückmann, 1. korrigierter Nachdruck der 1. Auflage, VCH Verlagsgesellschaft 
mbH, Weinheim, Basel, Cambridge, New York (1990) 1509. 
[2]  G. A. Sai-Halasz, Directions in future high end processors, International Confe-
rence on Computer Design, VLSI in Computers and Processors, Cambridge, 
Mass., U.S.A., October 11-14, 1992, IEEE Computer Soc. Proc. (1992) 230-233.  
[3]  H. Stöcker (Ed.), Taschenbuch der Physik: Formeln, Tabellen, Übersichten, 2. 
völlig überarbeitete und erweiterte Auflage, Verlag Harri Deutsch, Thun, Frank-
furt am Main (1994). 
[4]  C.-K. Hu, J. M. E. Harper, Copper interconnections and reliability, Mater. Chem. 
Phys. 52 (1998) 5-16. 
[5]  E. T. Ogawa, K.-D. Lee, V. A. Blaschke, P. S. Ho, Electromigration reliability 
issues in dual-damascene Cu interconnections, IEEE Trans. Reliab. 51 (2002) 
403-419. 
[6]  G. D. Parkes (Ed.), Mellor´s Modern Inorganic Chemistry, revised, Wiley, New 
York (1967) 650. 
[7]  A. A. Istratov, E. R. Weber, Physics of copper in silicon, J. Electrochem. Soc. 149 
(2002) G21-G30. 
[8]  S.-Q. Wang, Barriers against copper diffusion into silicon and drift through sili-
con dioxide, MRS Bulletin 19 (1994) 30-40. 
[9]  A. E. Kaloyeros, E. Eisenbraun, Ultrathin diffusion barriers/liners for gigascale 
copper metallization, Ann. Rev. Mater. Sci. 30 (2000) 363-385. 
[10]  E. Zschech, in: K. Wetzig, C. M. Schneider (Eds.), Metal Based Thin Films for 
Electronics, Wiley-VCH GmbH & Co. KGaA, Weinheim (2003) 222-235. 
[11]  The International Technology Roadmap for Semiconductors (ITRS), Semiconduc-
tor Industry Association (SIA) (2003). 
[12]  J. Philibert, Atom movements, Diffusion and mass transport in solids, translated 
from the French by S. J. Rothman, Les Éditions de Physique (1991). 
[13]  J. Crank, The mathematics of diffusion, Oxford University Press, London (1964) 
11. 
[14]  P. Haasen, Physikalische Metallkunde, Springer-Verlag, Berlin, Heidelberg, New 
York (1994). 
[15]  L. G. Harrison, Influence of dislocations on diffusion kinetics in solids with 
particular reference to the alkali halides, Trans. Faraday Soc. 57 (1961) 1191-
1199. 
[16]  D. L. Beke, in: Diffusion in Semiconductors, Landolt-Börnstein, Group III Con-




[17]  I. Kaur, W. Gust, Fundamentals of grain and interphase boundary diffusion, 2nd 
revised edition, Ziegler Press, Stuttgart (1989) 79. 
[18]  J. C. Fisher, Calculation of diffusion penetration curves for surface and grain 
boundary diffusion, J. Appl. Phys. 22 (1951) 74-77. 
[19]  R. T. P. Whipple, Concentration contours in grain boundary diffusion, Phil. Mag. 
45 (1954) 1225-1236. 
[20]  T. Suzuoka, Lattice and grain boundary diffusion in polycrystals, Trans. Jpn. Inst. 
Met. 2 (1961) 25-33. 
[21]  T. Suzuoka, Exact solutions of two ideal cases in grain boundary diffusion prob-
lem and the application to sectioning method, J. Phys. Soc. Jpn. 19 (1964) 839-
851. 
[22]  A. D. Le Claire, A. Rabinovitch, A mathematical analysis of diffusion in disloca-
tions: I. Application to concentration “tails”, J. Phys. C: Solid State Phys. 14 
(1981) 3863-3879. 
[23]  N. A. Gjostein, Short circuit diffusion, in: Diffusion, American Society for Metals, 
Metals Park, Ohio (1973) 241. 
[24]  A. A. Istratov, C. Flink, H. Hieslmair, E. R. Weber, Intrinsic diffusion coefficient 
of interstitial copper in silicon, Phys. Rev. Lett. 81 (1998) 1243-1246. 
[25]  R. N. Hall, J. H. Racette, Diffusion and solubility of copper in extrinsic and intrin-
sic germanium, silicon, and gallium arsenide, J. Appl. Phys. 35 (1964) 379-397. 
[26]  S. K. Estreicher, J. L. Hastings, Cu-related complexes in silicon, Mater. Sci. Eng. 
B 58 (1999) 155-158. 
[27] E. R. Weber, Transition metals in silicon, Appl. Phys. A 30 (1983) 1-22. 
[28]  R. Keller, M. Deicher, W. Pfeiffer, H. Skudlik, D. Steiner, Th. Wichert, Copper in 
silicon, Phys. Rev. Lett. 65 (1990) 2023-2026. 
[29]  M. O. Aboelfotoh, B. G. Svensson, Copper passivation of boron in silicon and 
boron reactivation kinetics, Phys. Rev. B 44 (1991) 12742-12747. 
[30]  L. Stolt, F. M. d’Heurle, The formation of Cu3Si: Marker Experiments, Thin Solid 
Films, 189 (1990) 269-274. 
[31]  A. Cros, M. O. Aboelfotoh, K. N. Tu, Formation, oxidation, electronic, and 
electrical properties of copper silicides, J. Appl. Phys. 67 (1990) 3328-3336. 
[32] P. Gas, F. M. d’Heurle, Formation of silicide thin films by solid state reaction, 
Appl. Surf. Sci. 73 (1993) 153-161. 
[33]  F. A. Veer, B. H. Kolster, W. G. Burgers, Diffusion in the Cu3Si phase of the cop-
per-silicon system, Trans. Metall. Soc. AIME 242 (1968) 669-673.  
[34]  K. P. Mukherjee, J. Bandyopadhyaya, K. P. Gupta, Phase relationship and crystal 
structure of intermediate phases in the Cu-Si system in the composition range of 
17 to 25 at. pct Si, Trans. Metall. Soc. AIME 245 (1969) 2335-2338. 
[35]  J. K. Solberg, The crystal structure of η-Cu3Si precipitates in silicon, Acta Cryst. 
A 34 (1978) 684-698. 
[36]  G. Weber, B. Gillot, P. Barret, Interface structure in relation with the mechanisms 
in the reaction copper-silicon, Phys. Stat. Sol. A 75 (1983) 567-576. 
 150
 
[37]  M. Mundschau, E. Bauer, W. Telieps, W. Swiech, Initial epitaxial growth of cop-
per silicide on Si{111} studied by low-energy electron microscopy and photoemis-
sion electron microscopy, J. Appl. Phys. 65 (1989) 4747-4752. 
[38] M. E. Kajbaji, J. Thibault, Platelet copper precipitates in silicon, a high resolu-
tion electron microscopy study, Phil. Mag. Lett. 71 (1995) 335-339. 
[39]  J. M. E. Harper, A. Charai, L. Stolt, F. M. d’Heurle, P. M. Fryer, Room-tempera-
ture oxidation of silicon catalyzed by Cu3Si, Appl. Phys. Lett. 56 (1990) 2519-
2521. 
[40]  L. Stolt, A. Charai, F. M. d’Heurle, P. M. Fryer, J. M. E. Harper, Formation of 
Cu3Si and its catalytic effect on silicon oxidation at room temperature, J. Vac. 
Sci. Technol. A 9 (1991) 1501-1505. 
[41]  H. Y. Huang, L. J. Chen, Growth kinetics of SiO2 on (001)Si catalyzed by Cu3Si at 
elevated temperatures, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 564 (1999) 217-222. 
[42]  B. Arcot, Y. T. Shy, S. P. Murarka, C. Shepard, W. A. Lanford, Interactions of 
copper with interlayer dielectrics and adhesion promoters / diffusion barriers, 
Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 203 (1991) 27-32. 
[43]  Y. T. Shy, S. P. Murarka, K. Singh, H. G. Bhimnathwala, J. M Borrego, C. 
Shepard, W. A. Lanford, Minority carrier lifetime measurements of copper dif-
fused through silicon dioxide in silicon by microwave reflection, in: V. V. S. 
Rana, R. V. Joshi, I. Ohdomari (Eds.), Advanced Metallization Conference 1991, 
Murray Hill, New Jersey, U.S.A., October 8-10, 1991, Materials Research Society 
Conference Proceedings (1992) 433-436. 
[44]  J. Palleau, J. C. Oberlin, F. Braud, J. Torres, J. L. Mermet, M.-J. Mouche, A. 
Ermolieff, J. Piaget, Refractory metal encapsulation in copper wiring, Mat. Res. 
Soc. Symp. Proc. 337 (1994) 225-230. 
[45]  H. Miyazaki, H. Kojima, K. Hinode, Passivation effect of silicon nitride against 
copper diffusion, J. Appl. Phys. 81 (1997) 7746-7750. 
[46]  J. D. McBrayer, R. M. Swanson, T. W. Sigmon, Diffusion of metals in silicon 
dioxide, J. Electrochem. Soc. 133 (1986) 1242-1246. 
[47]  P.-L. Pai, C. H. Ting, Selective electroless copper for VLSI interconnection, IEEE 
Electron Device Lett. 10 (1989) 423-425. 
[48]  M. Vogt, K. Drescher, Barrier behaviour of plasma deposited silicon oxide and 
nitride against Cu diffusion, Appl. Surf. Sci. 91 (1995) 303-307. 
[49]  G. Raghavan, C. Chiang, P. B. Anders, S.-M. Tzeng, R. Villasol, G. Bai, M. Bohr, 
D. B. Fraser, Diffusion of copper through dielectric films under bias temperature 
stress, Thin Solid Films 262 (1995) 168-176. 
[50]  Y. Shacham-Diamand, A. Dedhia, D. Hoffstetter, W. G. Oldham, Copper trans-
port in thermal SiO2, J. Electrochem. Soc. 140 (1993) 2427-2432. 
[51] H. Wendt, H. Cerva, V. Lehmann, W. Pamler, Impact of copper contamination on 
the quality of silicon oxides, J. Appl. Phys. 65 (1989) 2402-2405. 
[52] S. P. Murarka, Multilevel interconnections for ULSI and GSI era, Mater. Sci. Eng. 
R-Rep. 19 (1997) 87-151. 
[53]  T. Lyman (Ed.), Metals Handbook, 8th Edition, Vol. 1, Properties and selection of 
metals, American Society for Metals, Metals Park, Ohio (1961) 30. 
 151
 
[54]  Y. Ezer, J. Härkönen, V. Sokolov, J. Saarilahti, J. Kaitila, P. Kuivalainen, Diffu-
sion barrier performance of thin Cr films in the Cu/Cr/Si structure, Mater. Res. 
Bull. 33 (1998) 1331-1337. 
[55]  F. Braud, J. Torres, J. Palleau, J. L. Mermet, M. J. Mouche, Ti-diffusion barrier in 
Cu-based metallization, Appl. Surf. Sci. 91 (1995) 251-256. 
[56]  J.-C. Chuang, S.-L. Tu, M.-C. Chen, Sputter-deposited Mo and reactively sputter-
deposited Mo-N films as barrier layers against Cu diffusion, Thin Solid Films 346 
(1999) 299-306. 
[57]  M. Mercier, S. Weber, A. Jacques, H. Hirabayashi, H. Ohkawa, M. Kinoshita, 
Evaluation of sputtered tungsten as diffusion barrier materials for copper, Defect 
Diffus. Forum 143-147 (1997) 1285-1290. 
[58]  T. Laurila, K. Zeng, J. K. Kivilahti, J. Molarius, I. Suni, Failure mechanism of Ta 
diffusion barrier between Cu and Si, J. Appl. Phys. 88 (2000) 3377-3384. 
[59]  H. Ono, T. Nakano, T. Ohta, Diffusion barrier effects of transition metals for 
Cu/M/Si multilayers (M=Cr, Ti, Nb, Mo, Ta, W), Appl. Phys. Lett. 64 (1994) 
1511-1513. 
[60]  S.-Q. Wang, S. Suthar, C. Hoeflich, B. J. Burrow, Diffusion barrier properties of 
TiW between Si and Cu, J. Appl. Phys. 73 (1993) 2301-2320. 
[61]  R. E. Thomas, K. J. Guo, D. B. Aaron, E. A. Dobisz, J. H. Perepezko, J. D. Wiley, 
Investigation of amorphous Ni0.60Nb0.40 diffusion barriers, Thin Solid Films 150 
(1987) 245-252. 
[62]  M. Takeyama, S. Kagomi, A. Noya, K. Sakanishi, K. Sasaki, Application of amor-
phous Cu-Zr binary alloy as a diffusion barrier in Cu/Si contact systems, J. Appl. 
Phys. 80 (1996) 569-573. 
[63]  J. S. Reid, E. Kolawa, R. P. Ruiz, M.-A. Nicolet, Evaluation of amorphous (Mo, 
Ta, W)-Si-N diffusion barriers for <Si>|Cu metallizations, Thin Solid Films 236 
(1993) 319-324. 
[64]  M. T. Wang, Y. C. Lin, J. Y. Lee, C. C. Wang, M. C. Chen, Effective improve-
ment on barrier capability of chemical vapor deposited WSix using N2 plasma 
treatment, J. Electrochem. Soc. 146 (1999) 1583-1592. 
[65]  Y.-J. Lee, B.-S. Suh, C.-O. Park, Co-sputter deposited Ta-Si diffusion barrier 
between Si and Cu: the effects of Si content on the barrier property, Thin Solid 
Films 357 (1999) 237-241. 
[66]  S. Riedel, S. E. Schulz, J. Baumann, M. Rennau, T. Gessner, Influence of different 
treatment techniques on the barrier properties of MOCVD TiN against copper 
diffusion, Microelectron. Eng. 55 (2001) 213-218. 
[67]  M. Hecker, R. Hübner, R. Ecke, S. Schulz, H.-J. Engelmann, H. Stegmann, V. 
Hoffmann, N. Mattern, T. Gessner, E. Zschech, Effect of annealing on the micro-
structure of ultrathin tungsten nitride diffusion barriers for copper metallization, 
Microelectron. Eng. 64 (2002) 269-277. 
[68]  M. Hecker, D. Fischer, V. Hoffmann, H.-J. Engelmann, A. Voss, N. Mattern, C. 
Wenzel, C. Vogt, E. Zschech, Influence of N content on microstructure and ther-




[69]  S. J. Wang, H. Y. Tsai, S. C. Sun, M. H. Shiao, Thermal stability of sputtered 
tungsten carbide as diffusion barrier for copper metallization, J. Electrochem. 
Soc. 148 (2001) G500-G506. 
[70]  H. Y. Tsai, S. C. Sun, S. J. Wang, Characterization of sputtered tantalum carbide 
layer for copper metallization, J. Electrochem. Soc. 147 (2000) 2766-2772. 
[71]  A. Charai, S. E. Hörnström, O. Thomas, P. M. Fryer, J. M. E. Harper, A compari-
son between aluminum and copper interactions with high-temperature oxide and 
nitride diffusion barriers, J. Vac. Sci. Technol. A 7 (1989) 784-789. 
[72]  J. W. Hartman, H. Yeh, H. A. Atwater, I. Hashim, Agglomeration of Cu electro-
plating seed layers on ultra-thin Ta, Ta1-xNx, Ta1-xOx, contaminated Ta, and com-
posite Ta/Ta1-xNx diffusion barriers, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 564 (1999) 257-
262. 
[73]  J. Pelleg, G. Sade, Diffusion barrier properties of amorphous TiB2 for application 
in Cu metallization, J. Appl. Phys. 91 (2002) 6099-6104. 
[74]  J.-T. No, J.-H. O; C. Lee, Evaluation of Ti-Si-N as a diffusion barrier between 
copper and silicon, Mater. Chem. Phys. 63 (2000) 44-49. 
[75]  J. G. Fleming, E. Roherty-Osmun, P. M. Smith, J. S. Custer, Y.-D. Kim, T. 
Kacsich, M.-A. Nicolet, G. J. Galewski, Growth and properties of W-Si-N diffu-
sion barriers deposited by chemical vapor deposition, Thin Solid Films 320 
(1998) 10-14. 
[76]  L. W. Lai, J. S. Chen, W.-S. Hsu, Influence of Ta/Si atomic ratio on the interdiffu-
sion between Ta-Si-N and Cu at elevated temperature, J. Appl. Phys. 94 (2003) 
5396-5398. 
[77]  J. S. Reid, R. Y. Liu, P. M. Smith, R. P. Ruiz, M.-A. Nicolet, W-B-N diffusion 
barriers for Si/Cu metallizations, Thin Solid Films 262 (1995) 218-223. 
[78]  P. R. Subramanian, D. E. Laughlin, The Cu-Ta (Copper-Tantalum) System, Bull. 
Alloy Phase Diagrams 10 (1989) 652-655. 
[79]  L. Kaufman, Coupled thermochemical and phase diagram data for tantalum 
based binary alloys, Calphad 15 (1991) 243-259. 
[80]  J. Y. Cheng, L. J. Chen, Growth kinetics of amorphous interlayers by solid-state 
diffusion in ultrahigh vacuum deposited polycrystalline Nb and Ta thin films on 
(111) Si, J. Appl. Phys. 69 (1991) 2161-2168. 
[81]  A. J. Bevelo, G. J. Campisi, H. R. Shanks, F. A. Schmidt, Effectiveness of SiO2 for 
preventing silicon-metal reactions at high temperatures, J. Appl. Phys. 51 (1980) 
5390-5395. 
[82]  L. Chen, B. Ekstrom, J. Kelber, The effect of surface oxides on Cu/Ta interfacial 
interactions, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 564 (1999) 287-292. 
[83]  M. Lane, R. H. Dauskardt, N. Krishna, I. Hashim, Adhesion and reliability of cop-
per interconnects with Ta and TaN barrier layers, J. Mater. Res. 15 (2000) 203-
211. 
[84]  M. H. Mueller, The lattice parameter of tantalum, Scr. Metall. 11 (1977) 693. 
[85]  Yu. M. Smirnov, V. A. Finkel, Crystal structure of tantalum, niobium, and vana-
dium at 110-400°K,  Soviet Physics JETP 22 (1966) 750-753. 
[86]  P. N. Baker, Preparation and properties of tantalum thin films, Thin Solid Films 
14 (1972) 3-25. 
 153
 
[87]  A. Arakcheeva, G. Chapuis, V. Grinevitch, The self-hosting structure of β-Ta, 
Acta Cryst. B 58 (2002) 1-7. 
[88] J. Baumann, Herstellung, Charakterisierung und Bewertung von leitfähigen 
Diffusionsbarrieren auf Basis von Ta, Ti und W für die Kupfermetallisierung von 
Siliciumschaltkreisen, Dissertation, Technische Universtiät Chemnitz (2003). 
[89]  L. Liu, Y. Wang, H. Gong, Annealing effects of tantalum films on Si and SiO2/Si 
substrates in various vacuums, J. Appl. Phys. 90 (2001) 416-420. 
[90]  K. Holloway, P. M. Fryer, Tantalum as a diffusion barrier between copper and 
silicon, Appl. Phys. Lett. 57 (1990) 1736-1738. 
[91]  D. Fischer, O. Meissner, B. Bendjus, J. Schreiber, M. Stavrev, C. Wenzel, AFM 
characterization of Ta-based diffusion barriers for use in future semiconductor 
metallization, Surf. Interface Anal. 25 (1997) 522-528. 
[92]  D. W. Face, D. E. Prober, Nucleation of body-centered-cubic tantalum films with 
a thin niobium underlayer, J. Vac. Sci. Technol. A 5 (1987) 3408-3411. 
[93]  G. S. Chen, P. Y. Lee, S. T. Chen, Phase formation behavior and diffusion barrier 
property of reactively sputtered tantalum-based thin films used in semiconductor 
metallization, Thin Solid Films 353 (1999) 264-273. 
[94]  A. Mutscheller, L. A. Clevenger, J. M. E. Harper, C. Cabral, Jr., K. Barmak, Ef-
fect of deposition conditions on intrinsic stress, phase transformation and stress 
relaxation in tantalum thin films, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 239 (1992) 51-56. 
[95]  L. A. Clevenger, A. Mutscheller, J. M. E. Harper, C. Cabral, Jr., K. Barmak, The 
relationship between deposition conditions, the beta to alpha phase transforma-
tion, and stress relaxation in tantalum thin films, J. Appl. Phys. 72 (1992) 4918-
4924. 
[96]  R. Hoogeveen, M. Moske, H. Geisler, K. Samwer, Texture and phase transforma-
tion of sputter-deposited metastable Ta films and Ta/Cu multilayers, Thin Solid 
Films 275 (1996) 203-206. 
[97]  A. Z. Moshfegh, O. Akhavan, Bias sputtered Ta modified diffusion barriers in 
Cu/Ta(Vb)/Si(111) structures, Thin Solid Films 370 (2000) 10-17. 
[98]  M. Stavrev, D. Fischer, F. Praessler, C. Wenzel, K. Drescher, Behavior of thin Ta-
based films in the Cu/barrier/Si system, J. Vac. Sci. Technol. A 17 (1999) 993-
1001. 
[99]  P. Catania, J. P. Doyle, J. J. Cuomo, Low resistivity body-centered cubic tantalum 
thin films as diffusion barriers between copper and silicon, J. Vac. Sci. Technol. 
A 10 (1992) 3318-3321. 
[100]  K. Holloway, P. M. Fryer, C. Cabral, Jr., J. M. E. Harper, P. J. Bailey, K. H. 
Kelleher, Tantalum as a diffusion barrier between copper and silicon: Failure 
mechanism and effect of nitrogen additions, J. Appl. Phys. 71 (1992) 5433-5444. 
[101]  L. A. Clevenger, N. A. Bojarczuk, K. Holloway, J. M. E. Harper, C. Cabral, Jr., R. 
G. Schad, F. Cardone, L. Stolt, Comparison of high vacuum and ultra-high-vac-
uum tantalum diffusion barrier performance against copper penetration, J. Appl. 
Phys. 73 (1993) 300-308. 
[102]  K.-M. Yin, L. Chang, F.-R. Chen, J.-J. Kai, C.-C. Chiang, G. Chuang, P. Ding, B. 
Chin, H. Zhang, F. Chen, Oxidation of Ta diffusion barrier layer for Cu metalli-
zation in thermal annealing, Thin Solid Films 388 (2001) 27-33. 
 154
 
[103]  T. Laurila, K. Zeng, J. K. Kivilahti, J. Molarius, I. Suni, Effect of oxygen on the 
reactions in the Si/Ta/Cu metallization system, J. Mater. Res. 16 (2001) 2939-
2946. 
[104]  B.-S. Kang, S.-M. Lee, J. S. Kwak, D.-S. Yoon, H. K. Baik, The effectiveness of 
Ta prepared by ion-assisted deposition as a diffusion barrier between copper and 
silicon, J. Electrochem. Soc. 144 (1997) 1807-1812. 
[105]  D.-S. Yoon, H. K. Baik, S.-M. Lee, Tantalum-microcrystalline CeO2 diffusion 
barrier for copper metallization, J. Appl. Phys. 83 (1998) 1333-1336. 
[106]  J. S. Kwak, H. K. Baik, J.-H. Kim, S.-M. Lee, Improvement of Ta diffusion bar-
rier performance in Cu metallization by insertion of a thin Zr layer into Ta film, 
Appl. Phys. Lett. 72 (1998) 2832-2834. 
[107]  J. S. Kwak, H. K. Baik, J.-H. Kim, S.-M. Lee, H. J. Ryu, J. H. Je, Effect of thin V 
insertion layer into Ta film on the performance of Ta diffusion barrier in Cu met-
allization, J. Appl. Phys. 85 (1999) 6898-6903. 
[108]  C.-K. Hu, S. Chang, M. B. Small, J. E. Lewis, Diffusion barrier studies for Cu, 
Proceedings of the third International VLSI Multilevel Interconnection Confe-
rence, June 9-10, 1986, Santa Clara, CA, U.S.A., Institute of Electrical and Elec-
tronics Engineers (IEEE) (1986) 181-187. 
[109]  J. O. Olowolafe, C. J. Mogab, R. B. Gregory, Evaluation of Ta, Ti and TiW 
encapsulations for corrosion and diffusion protection of Cu interconnects, Thin 
Solid Films 227 (1993) 37-43. 
[110]  M. T. Wang, Y. C. Lin, M. C. Chen, Barrier properties of very thin Ta and TaN 
layers against copper diffusion, J. Electrochem. Soc. 145 (1998) 2538-2545. 
[111]  S.-Y. Jang, S.-M. Lee, H.-K. Baik, Tantalum and niobium as a diffusion barrier 
between copper and silicon, J. Mater. Sci.: Mater. Electron. 7 (1996) 271-278. 
[112]  D. Gupta, Diffusion in several materials relevant to Cu interconnection technol-
ogy, Mater. Chem. Phys. 41 (1995) 199-205. 
[113]  X. Sun, E. Kolawa, J.-S. Chen, J. S. Reid, M.-A. Nicolet, Properties of reactively 
sputter-deposited Ta-N thin films, Thin Solid Films 236 (1993) 347-351. 
[114]  M. Stavrev, D. Fischer, C. Wenzel, K. Drescher, N. Mattern, Crystallographic 
and morphological characterization of reactively sputtered Ta, Ta-N and Ta-N-O 
thin films, Thin Solid Films 307 (1997) 79-88. 
[115]  J. Baumann, G. Schwalbe, S. Zimmermann, C. Kaufmann, T. Gessner, Phase, 
structure and properties of sputtered Ta and TaNx films, in: A. J. McKerrow, Y. 
Shacham-Diamand, S. Zaima, T. Ohba (Eds.), Advanced Metallization Confe-
rence 2001, Montreal, Canada, October 8-11, 2001, Materials Research Society 
Conference Proceedings (2002) 613-618. 
[116]  C.-S. Shin, Y.-W. Kim, D. Gall, J. E. Greene, I. Petrov, Phase composition and 
microstructure of polycrystalline and epitaxial TaNx layers grown on oxidized 
Si(001) and MgO(001) by reactive magnetron sputter deposition, Thin Solid 
Films 402 (2002) 172-182. 
[117]  T. Mashimo, S. Tashiro, T. Toya, M. Nishida, H. Yamazaki, S. Yamaya, K. Oh-
Ishi, Y. Syono, Synthesis of the B1-type tantalum nitride by shock compression, J. 
Mater. Sci. 28 (1993) 3439-3443. 
 155
 
[118]  N. N. Greenwood, A. Earnshaw, Chemie der Elemente, übersetzt von K. 
Hückmann, 1. korrigierter Nachdruck der 1. Auflage, VCH Verlagsgesellschaft 
mbH, Weinheim, Basel, Cambridge, New York (1990) 534. 
[119]  S. R. Burgess, H. Donohue, K. Buchanan, N. Rimmer, P. Rich, Evaluation of Ta 
and TaN-based Cu diffusion barriers deposited by Advanced Hi-Fill (AHF) sput-
tering onto blanket wafers and high aspect ratio structures, Microelectron. Eng. 
64 (2002) 307-313. 
[120]  S. Zimmermann, J. Baumann, C. Kaufmann, T. Gessner, Thermal stability of thin 
Ta and TaNx films as diffusion barriers for copper metallization, in: B. M. 
Melnick, T. S. Cale, S. Zaima, T. Ohta (Eds.), Advanced Metallization Confe-
rence 2002, San Diego, California, U.S.A., October 1-3, 2002, Materials Research 
Society Conference Proceedings (2003) 859-864. 
[121]  K.-H. Min, K.-C. Chun, K.-B. Kim, Comparative study of tantalum and tantalum 
nitrides (Ta2N and TaN) as a diffusion barrier for Cu metallization, J. Vac. Sci. 
Technol. B 14 (1996) 3263-3269. 
[122]  G. S. Chen, S. T. Chen, Diffusion barrier properties of single- and multilayered 
quasi-amorphous tantalum nitride thin films against copper penetration, J. Appl. 
Phys. 87 (2000) 8473-8482. 
[123]  T. Oku, E. Kawakami, M. Uekubo, K. Takahiro, S. Yamaguchi, M. Murakami, 
Diffusion barrier property of TaN between Si and Cu, Appl. Surf. Sci. 99 (1996) 
265-272. 
[124]  J.-C. Lin, C. Lee, Grain boundary diffusion of copper in tantalum nitride thin 
films, J. Electrochem. Soc. 146 (1999) 3466-3471. 
[125]  T. Nogami, Y.-C. Joo, S. Lopatin, J. Romero, J. Bernard, W. Blum, H.-J. 
Engelmann, J. Gray, B. Tracy, S. Chen, T. Lukanc, D. Brown, P. Besser, G. 
Morales, R. Cheung, Graded Ta/TaN/Ta barrier for copper interconnects for high 
electromigration resistance, in: G. S. Sandhu, H. Koerner, M. Murakami, Y. 
Yasuda, N. Kobayashi (Eds.), Advanced Metallization Conference 1998, Colo-
rado Springs, U.S.A., October 6-8, 1998, Materials Research Society Conference 
Proceedings (1999) 313-319. 
[126]  G. S. Chen, S. C. Huang, S. T. Chen, T. J. Yang, P. Y. Lee, J. H. Jou, T. C. Lin, 
An optimal quasisuperlattice design to further improve thermal stability of tanta-
lum nitride diffusion barriers, Appl. Phys. Lett. 76 (2000) 2895-2897. 
[127]  D. Edelstein, C. Uzoh, C. Cabral, Jr., P. DeHaven, P. Buchwalter, A. Simon, E. 
Cooney, S. Malhotra, D. Klaus, H. Rathore, B. Agarwala, D. Nguyen, An optimal 
liner for copper damascene interconnects, in: A. J. McKerrow, Y. Shacham-
Diamand, S. Zaima, T. Ohba (Eds.), Advanced Metallization Conference 2001, 
Montreal, Canada, October 8-11, 2001, Materials Research Society Conference 
Proceedings (2002) 541-547. 
[128]  K. Ishikawa, M. Miyauchi, H. Ashihara, T. Saitoh, U. Tanaka, T. Ohshima, K. 
Torii, S. Ishihara, H. Aoki, H. Yamaguchi, K. Hinode, T. Saito, Electromigration 
resistance improvement of dual-damascene copper interconnection using TaN/Ta 
barrier formed by ionized bias sputtering, in: A. J. McKerrow, Y. Shacham-
Diamand, S. Zaima, T. Ohba (Eds.), Advanced Metallization Conference 2001, 
Montreal, Canada, October 8-11, 2001, Materials Research Society Conference 
Proceedings (2002) 487-492. 
 156
 
[129]  S. P. Murarka, D. B. Fraser, Silicide formation in thin cosputtered (tantalum + 
silicon) films on polycrystalline silicon and SiO2, J. Appl. Phys. 51 (1980) 1593-
1598. 
[130]  F. A. Baiocchi, N. Lifshitz, T. T. Sheng, S. P. Murarka, Equilibration of non-
stoichiometric Ta-Si deposits on polycrystalline silicon at high temperatures, J. 
Appl. Phys. 64 (1988) 6490-6495. 
[131]  D. Fischer, M. Stavrev, N. Urbansky, C. Wenzel, E. Neubauer, J. G. Bauer, T. 
Scherg, H.-J. Schulze, Barrier and contact behavior of tantalum-based thin films 
for use in copper metallization scheme, in: G. S. Sandhu, H. Koerner, M. 
Murakami, Y. Yasuda, N. Kobayashi (Eds.), Advanced Metallization Conference 
1998, Colorado Springs, U.S.A., October 6-8, 1998, Materials Research Society 
Conference Proceedings (1999) 337-344. 
[132]  E. Kolawa, J. S. Chen, J. S. Reid, P. J. Pokela, M.-A. Nicolet, Tantalum-based 
diffusion barriers in Si/Cu VLSI metallizations, J. Appl. Phys. 70 (1991) 1369-
1373. 
[133]  M. Oizumi, K. Aoki, S. Hashimoto, S. Nemoto, Y. Fukuda, Control of crystalline 
structure and electrical properties of TaSiN thin film formed by reactive rf-sput-
tering, Jpn. J. Appl. Phys. 39 Part 1 (2000) 1291-1294. 
[134]  M. Bicker, C.-U. Pinnow, U. Geyer, S. Schneider, M. Seibt, Nanocrystallization 
of amorphous-Ta40Si14N46 diffusion barrier, Appl. Phys. Lett. 78 (2001) 3618-
3620. 
[135]  Y.-S. Suh, G. P. Heuss, V. Misra, D.-G. Park, K.-Y. Lim, Thermal stability of 
TaSixNy films deposited by reactive sputtering on SiO2, J. Electrochem. Soc. 150 
(2003) F79-F82. 
[136]  P. J. Pokela, J. S. Reid, C.-K. Kwok, E. Kolawa, M.-A. Nicolet, Thermal oxida-
tion of amorphous ternary Ta36Si14N50 thin films, J. Appl. Phys. 70 (1991) 2828-
2832. 
[137]  C. Cabral, Jr., K. L. Saenger, D. E. Kotecki, J. M. E. Harper, Optimization of Ta-
Si-N thin films for use as oxidation-resistant diffusion barrier, J. Mater. Res. 15 
(2000) 194-198. 
[138]  C.-K. Kwok, E. Kolawa, M.-A. Nicolet, R. C. Lee, Stress and resistivity in reac-
tively sputtered amorphous metallic Ta-Si-N films, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 
226 (1991) 261-266. 
[139]  R. Venkatraman, J. Mendonca, T. P. Ong, G. Hamilton, B. Rogers, L. Frisa, C. 
Simpson, V. Kaushik, R. Gregory, E. Apen, D. Coronell, M. Angyal, A. Jain, M. 
Herrick, C. Capasso, R. Fiordalice, J. Klein, E. Weitzman, Process development 
and integration of PVD Ta-Si-N films for copper interconnect applications, in: R. 
Cheung, J. Klein, K. Tsubouchi, M. Murakami, N. Kobayashi (Eds.), Advanced 
Metallization Conference 1997, San Diego, California, U.S.A., September 30 - 
October 2, 1997, Materials Research Society Conference Proceedings (1998) 63-
70. 
[140]  T. Hara, Y. Yoshida, H. Toida, Improved barrier and adhesion properties in sput-
tered TaSiN layer for copper interconnects, Electrochem. Solid State Lett. 5 
(2002) G36-G39. 
[141]  E. Kolawa, P. J. Pokela, J. S. Reid, J. S. Chen, R. P. Ruiz, M.-A. Nicolet, Sput-
tered Ta-Si-N diffusion barriers in Cu metallization for Si, IEEE Electron Device 
Lett. 12 (1991) 321-323. 
 157
 
[142]  C.-L. Lin, S.-R. Ku, M.-C. Chen, Reactively sputtered amorphous TaSixNy films 
serving as barrier layer against copper diffusion, Jpn. J. Appl. Phys. 40 Part 1 
(2001) 4181-4186. 
[143]  C. Cabral, Jr., C. Lavoie, J. M. E. Harper, J. Jordan-Sweet, The use of in situ X-
ray diffraction, optical scattering and resistance analysis techniques for evalua-
tion of copper diffusion barriers in blanket films and damascene structures, Thin 
Solid Films 397 (2001) 194-202. 
[144]  M. S. Angyal, Y. Shacham-Diamand, J. S. Reid, M.-A. Nicolet, Performance of 
tantalum-silicon-nitride diffusion barriers between copper and silicon dioxide, 
Appl. Phys. Lett. 67 (1995) 2152-2154. 
[145]  Y.-J. Lee, B.-S. Suh, M. S. Kwon, C.-O. Park, Barrier properties and failure 
mechanism of Ta-Si-N thin films for Cu interconnection, J. Appl. Phys. 85 (1999) 
1927-1934. 
[146]  D. Fischer, T. Scherg, J. G. Bauer, H.-J. Schulze, C. Wenzel, Study of Ta-Si-N 
thin films for use as barrier layer in copper metallization, Microelectron. Eng. 50 
(2000) 459-464. 
[147] B. A. Movchan, A. V. Demchishin, Study of the structure and properties of thick 
vacuum condensates of nickel, titanium, tungsten, aluminum oxide and zirconium 
dioxide, Phys. Metals Metallogr. 28 (1969) 83-90. 
[148] J. A. Thornton, High rate thick film growth, Ann. Rev. Mater. Sci. 7 (1977) 239-
260. 
[149] C. V. Thompson, Structure evolution during processing of polycrystalline films, 
Ann. Rev. Mater. Sci. 30 (2000) 159-190. 
[150] D. P. Tracy, D. B. Knorr, K. P. Rodbell, Texture in multilayer metallization struc-
tures, J. Appl. Phys. 76 (1994) 2671-2680. 
[151] D. P. Tracy, D. B. Knorr, Texture and microstructure of thin copper films, J. Elec-
tron. Mater. 22 (1993) 611-616. 
[152] E. M. Zielinski, R. P. Vinci, J. C. Bravman, Effects of barrier layer and annealing 
on abnormal grain growth in copper thin films, J. Appl. Phys. 76 (1994) 4516-
4523. 
[153] J. Gupta, J. M. E. Harper, J. L. Mauer, P. G. Blauner, D. A. Smith, Focused ion 
beam imaging of grain growth in copper thin films, Appl. Phys. Lett. 61 (1992) 
663-665. 
[154] D. B. Knorr, D. P. Tracy, K. P. Rodbell, Correlation of texture with electromigra-
tion behavior in Al metallization, Appl. Phys. Lett. 59 (1991) 3241-3243. 
[155] P. Bai, G.-R. Yang, T.-M. Lu, L. W. M. Lau, Deposition of Cu film on SiO2 using 
a partially ionized beam, J. Vac. Sci. Technol. A 8 (1990) 1465-1469.  
[156] W.-M. Kuschke, A. Kretschmann, R.-M. Keller, R. P. Vinci, C. Kaufmann, E. 
Arzt, Textures of thin copper films, J. Mater. Res. 13 (1998) 2962-2968. 
[157] H. Lee, S. S. Wong, S. D. Lopatin, Correlation of stress and texture evolution 
during self- and thermal annealing of electroplated Cu films, J. Appl. Phys. 93 
(2003) 3796-3804. 
[158] E. M. Zielinski, R. P. Vinci, J. C. Bravman, Effect of barrier layer and processing 




[159] Y. Tsuji, S. M. Gasser, E. Kolawa, M.-A. Nicolet, Texture of copper films on 
Ta35Si18N47 and Ti33Si23N44 underlayers, Thin Solid Films 350 (1999) 1-4. 
[160] P. Bai, G.-R. Yang, L. You, T.-M. Lu, D. B. Knorr, Room-temperature epitaxy of 
Cu on Si(111) using partially ionized beam deposition, J. Mater. Res. 5 (1990) 
989-997. 
[161] D. B. Knorr, P. Bai, T.-M. Lu, Unusual orientation relationship for a copper film 
on Si(111), Appl. Phys. Lett. 56 (1990) 1859-1861. 
[162] J. Li, Y. Shacham-Diamand, On the texture of electroless Cu films on epitaxial Cu 
seed layers grown on Si (100) and Si (111) substrates, J. Electrochem. Soc. 139 
(1992) L37-L39. 
[163] J. M. E. Harper, J. Gupta, D. A. Smith, J. W. Chang, K. L. Holloway, C. Cabral, 
Jr., D. P. Tracy, D. B. Knorr, Crystallographic texture change during abnormal 
grain growth in Cu-Co thin films, Appl. Phys. Lett. 65 (1994) 177-179. 
[164] C. V. Thompson, R. Carel, Texture development in polycrystalline thin films, 
Mater. Sci. Eng. B 32 (1995) 211-219. 
[165] C. V. Thompson, Coarsening of particles on a planar substrate: Interface energy 
anisotropy and application to grain growth in thin films, Acta Metall. 36 (1988) 
2929-2934. 
[166] C. C. Wong, H. I. Smith, C. V. Thompson, Surface-energy-driven secondary 
grain growth in thin Au films, Appl. Phys. Lett. 48 (1986) 335-337. 
[167] W. Fayad, C. V. Thompson, H. J. Frost, Steady-state grain-size distributions 
resulting from grain growth in two dimensions, Scr. Mater. 40 (1999) 1199-1204. 
[168] H. J. Frost, C. V. Thompson, D. T. Walton, Simulation of thin film grain struc-
tures – I. Grain growth stagnation, Acta Metall. Mater. 38 (1990) 1455-1462. 
[169] W. W. Mullins, The effect of thermal grooving on grain boundary motion, Acta 
Metall. 6 (1958) 414-427. 
[170] K. K. Kakati, H. Wilman, The development of oriented crystal growth during con-
densation of gold, silver and copper films in vacuum, and its systematic depen-
dence on the residual gas pressure and adsorption, and the film thickness, atomic 
mobility and chemical reactivity, J. Phys. D: Appl. Phys. 6 (1973) 1307-1317. 
[171] C. V. Thompson, Grain growth in thin films, Ann. Rev. Mater. Sci. 20 (1990) 
245-268. 
[172] H. J. Frost, C. V. Thompson, D. T. Walton, Simulation of thin film grain struc-
tures – II. Abnormal grain growth, Acta Metall. Mater. 40 (1992) 779-793. 
[173] W. D. Nix, Mechanical properties of thin films, Metall. Mater. Trans. A-Phys. 
Metall. Mater. Sci. 20A (1989) 2217-2245. 
[174] J. E. Sanchez, Jr., E. Arzt, Effects of grain orientation on hillock formation and 
grain growth in aluminum films on silicon substrates, Scr. Metall. Mater. 27 
(1992) 285-290. 
[175] C. V. Thompson, Texture evolution during grain growth in polycrystalline films, 
Scr. Metall. Mater. 28 (1993) 167-172. 
[176] J. A. Floro, C. V. Thompson, R. Carel, P. D. Bristowe, Competition between 
strain and interface energy during epitaxial grain growth in Ag films on Ni(001), 
J. Mater. Res. 9 (1994) 2411-2424. 
 159
 
[177] R. P. Vinci, E. M. Zielinski, J. C. Bravman, Thermal strain and stress in copper 
thin films, Thin Solid Films 262 (1995) 142-153. 
[178] C. V. Thompson, H. I. Smith, Surface-energy-driven secondary grain growth in 
ultrathin (< 100 nm) films on silicon, Appl. Phys. Lett. 44 (1984) 603-605. 
[179] A. Gangulee, F. M. d’Heurle, Anomalous large grains in alloyed aluminum thin 
films I. Secondary grain growth in aluminum-copper films, Thin Solid Films 12 
(1972) 399-402. 
[180] H. P. Longworth, C. V. Thompson, Abnormal grain growth in aluminum alloy 
thin films, J. Appl. Phys. 69 (1991) 3929-3940. 
[181] C. Wenzel, H.-J. Engelmann, Moderne Barrieresysteme für die Kupfermetallisie-
rung höchstintegrierter Halbleiterbauelemente, Vakuum in Forschung und Praxis 
13 (2001) 20-28. 
[182] D. L. Windt, IMD - Software for modeling the optical properties of multilayer 
films., Comput. Phys. 12 (1998) 360-370. 
[183] Powder Diffraction File, Joint Committee on Powder Diffraction Standards, 
International Centre for Diffraction Data, Newtown Square, PA (2001). 
[184] X’Pert Graphics & Identify, Version 1.3b, March, 2001, Koninklijke, Philips 
Electronics N. V. (2001). 
[185] H. P. Klug, L. E. Alexander, X-ray diffraction procedures. For polycrystalline 
and amorphous materials., John Wiley & Sons, Inc., New York, Chapman & 
Hall, Limited, London (1954). 
[186] V. Hoffmann, H.-J. Uhlemann, F. Präßler, K. Wetzig, D. Birus, New hardware for 
radio frequency powered glow discharge spectroscopies and its capabilities for 
analytical applications, Fresenius J. Anal. Chem. 355 (1996) 826-830. 
[187] D. Briggs, M. P. Seah (Eds.), Practical Surface Analysis, Vol. 1, 2nd ed., John 
Wiley & Sons, Chichester, New York, Brisbane, Toronto, Singapore (1990). 
[188] D. B. Williams, C. B. Carter (Eds.), Transmission Electron Microscopy, Plenum 
Press, New York (1996). 
[189] H.-J. Engelmann, Vor- und Nachteile der TEM-Probenpräparation mittels FIB, 
Prakt. Metallogr. 40 (2003) 163-174. 
[190] G. Stoney, The tension of metallic films deposited by electrolysis, Proc. R. Soc. 
London, A 82 (1909) 172-175. 
[191] W. Brückner, H. Griessmann, Apparatus for the laser-optical measurement of 
stress in thin films: Results on CuNi, Rev. Sci. Instrum. 69 (1998) 3662-3665. 
[192] V. Weihnacht, W. Brückner, C. M. Schneider, Apparatus for thin-film stress 
measurement with integrated four-point bending equipment: Performance and re-
sults on Cu films, Rev. Sci. Instrum. 71 (2000) 4479-4482. 
[193] V. Weihnacht, Besonderheiten der mechanischen Eigenschaften und der Mikro-
struktur dünner, polykristalliner Kupferschichten, Dissertation, Technische Uni-
versität Bergakademie Freiberg (2001). 
[194] F. Kohlrausch, Praktische Physik, herausgegeben von V. Kose u. S. Wagner, 
Band 2, 24., neubearbeitete und erweiterte Auflage, B. G. Teubner, Stuttgart 
(1996) 861-862. 
[195] M. Ikeda, M. Murooka, K. Suzuki, Semi-epitaxial bcc Ta growth on metal nitride, 
Jpn. J. Appl. Phys. 41 Part 1 (2002) 3902-3908.  
 160
 
[196]  J. S. Smart, A. A. Smith, Jr., A. J. Phillips, Preparation and some properties of 
high-purity copper, Trans. Am. Inst. Mining Metall. Eng. 143 (1941) 272-286. 
[197]  D. J. Kim, Y. T. Kim, J.-W. Park, Nanostructured Ta-Si-N diffusion barriers for 
Cu metallization, J. Appl. Phys. 82 (1997) 4847-4851. 
[198]  K. Nötzold, Charakterisierung isolierender Passivierungsschichten – XPS-
Untersuchungen am Materialsystem TaSiNx, Diplomarbeit, Westsächsische Hoch-
schule Zwickau (2003). 
[199] D. Fischer, Charakterisierung von MOS-Strukturen zur Beurteilung von ultradün-
nen Ta-Si-N-Diffusionsbarrieren, Diplomarbeit, Technische Universität Dresden 
(2002). 
[200]  J. Y. P. Wang, H. Zhang, I. Hashim, G. Dixit, F. Chen, TEM analysis of Cu-Ta 
and Cu-TaN interfaces, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 564 (1999) 293-298. 
[201] M.-A. Nicolet, Ternary amorphous metallic thin films as diffusion barriers for Cu 
metallization, Appl. Surf. Sci. 91 (1995) 269-276. 
[202]  C. Cabral, Jr., L. A. Clevenger, R. G. Schad, Repeated compressive stress in-
crease with 400 °C thermal cycling in tantalum thin films due to increases in the 
oxygen content, J. Vac. Sci. Technol. B 12 (1994) 2818-2821. 
[203]  G. V. Samsonova (Ed.), Fiziko-chimiceskie svojstva okislov, Metallurgija, Moskva 
(1978) 148. 
[204]  R. W. Powers, M. V. Doyle, Diffusion of interstitial solutes in the group V transi-
tion metals, J. Appl. Phys. 30 (1959) 514-524. 
[205]  A. Cros, K. N. Tu, Stability of oxides grown on tantalum silicide surfaces, J. Appl. 
Phys. 60 (1986) 3323-3326. 
[206]  J. Giber, H. Oechsner, Dissolution of anodic Ta2O5 layers into polycrystalline 
tantalum, Thin Solid Films 131 (1985) 279-287. 
[207]  D. F. Kalinovich, I. I. Kovenskii, M. D. Smolin, Phys. Metalls Metallog. [USSR] 
18 (1964) 154-155. 
[208]  R. Pretorius, J. M. Harris, M.-A. Nicolet, Reaction of thin metal films with SiO2 
substrates, Solid State Electron. 21 (1978) 667-675. 
[209]  R. Beyers, Thermodynamic considerations in refractory metal-silicon-oxygen 
systems, J. Appl. Phys. 56 (1984) 147-152. 
[210]  G. Brebec, R. Seguin, C. Sella, J. Bevenot, J. C. Martin, Diffusion du silicium 
dans la silice amorphe, Acta Metall. 28 (1980) 327-333. 
[211]  A. Fontbonne, J.-C. Gilles, Nouveaux nitrures de tantale. Nitrure et oxynitrures 
mixtes de tantale et de niobium., Revue Internationale des Hautes Temperatures et 
des Refractaires 6 (1969) 181-192. 
[212]  E. Jiran, C. V. Thompson, Capillary instabilities in thin films, J. Electron. Mater. 
19 (1990) 1153-1160. 
[213]  W. W. Mullins, Theory of thermal grooving, J. Appl. Phys. 28 (1957) 333-339. 
[214]  D. J. Srolovitz, S. A. Safran, Capillary instabilities in thin films. I. Energetics, J. 
Appl. Phys. 60 (1986) 247-254. 
[215]  O. Knacke, O. Kubaschewski, K. Hesselmann (Eds.), Thermochemical Properties 
of Inorganic Substances, 2nd edition, Vol. I and II, Springer-Verlag, Berlin, 
Heidelberg, New York, London, Paris, Tokyo, Hong Kong, Barcelona, Budapest, 
Verlag Stahleisen m.b.H., Düsseldorf (1991). 
 161
 
[216]  K. Shepherd, J. Kelber, Interactions of copper with oxidized TaSiN, Appl. Surf. 
Sci. 151 (1999) 287-298. 
[217]  A. Feltz, Amorphe und glasartige anorganische Festkörper, Akademie-Verlag, 
Berlin (1983) 66. 
[218]  M. E. Schlesinger, in: T. B. Massalski, H. Okamoto, P. R. Subramanian, L. 
Kacprazak (Eds.), Binary alloy phase diagrams, 2nd Edition, Vol. 3, ASM Inter-
national (1990) 3364. 
[219]  R. W. Olesinski, G. J. Abbaschian, in: T. B. Massalski, H. Okamoto, P. R. 
Subramanian, L. Kacprazak (Eds.), Binary alloy phase diagrams, 2nd Edition, Vol. 
2, ASM International (1990) 1477. 
[220] L. Brewer, O. Krikorian, Reactions of refractory silicides with carbon and nitro-
gen, J. Electrochem. Soc. 103 (1956) 38-51.  
[221]  K. N. Tu, Recent advances on electromigration in very-large-scale-integration of 
interconnects, J. Appl. Phys. 94 (2003) 5451-5473. 
[222] W. Kleber, Einführung  in die Kristallographie, 18., stark bearbeitete Auflage von 
H.-J. Bautsch und J. Bohm, Verlag Technik Berlin (1998) 204.  
[223] T. Böttger, D. C. Meyer, P. Paufler, S. Braun, M. Moss, H. Mai, E. Beyer, Ther-
mal stability of Mo/Si multilayers with boron carbide interlayers, Thin Solid 
Films 444 (2003) 165-173. 
[224] T. Leisegang, D. C. Meyer, A. A. Levin, S. Braun, P. Paufler, On the interplay of 
internal/external stress and thermal stability of Mo/Si multilayers, Appl. Phys. A 
77 (2003) 965-972. 
[225] T. A. Nguyen Tan, M. Azizan, J. Derrien, Interfacial reaction between Ta ultra-
thin films and Si(111) substrate, Surf. Sci. 189/190 (1987) 339-345.  
[226]  R. M. Walser, R. W. Bené, First phase nucleation in silicon-transition-metal pla-
nar interfaces, Appl. Phys. Lett. 28 (1976) 624-625. 
[227]  A. Noya, M. Takeyama, K. Sasaki, T. Nakanishi, First phase nucleation of metal-
rich silicide in Ta/Si systems, J. Appl. Phys. 76 (1994) 3893-3895. 
[228]  A. Noya, M. Takeyama, K. Sasaki, E. Aoyagi, K. Hiraga, Transmission electron 
microscopy of the sequence of phase formation in the interfacial solid-phase re-
actions in Ta/Si systems, J. Vac. Sci. Technol. A 15 (1997) 253-257. 
[229]  R. W. Bené, A kinetic model for solid-state silicide nucleation, J. Appl. Phys. 61 
(1987) 1826-1833. 
[230]  J. E. E. Baglin, F. M. d’Heurle, W. N. Hammer, S. Petersson, An interface-marker 
technique applied to the study of metal silicide growth, Nucl. Instrum. Methods 
168 (1980) 491-497. 
[231]  B. Y. Tsaur, S. S. Lau, J. W. Meyer, M.-A. Nicolet, Sequence of phase formation 
in planar metal-Si reaction couples, Appl. Phys. Lett. 38 (1981) 922-924. 
[232]  K. N. Tu, J. W. Mayer, in: J. M. Poate, K. N. Tu, J. W. Mayer (Eds.), Thin films – 
Interdiffusion and reactions, John Wiley & Sons, Inc., New York, Chichester, 
Brisbane, Toronto (1978) 359-405. 
[233] J. S. Reid, Amorphous ternary diffusion barriers for silicon metallizations, PhD 
Thesis, California Institute of Technology, Pasadena, California, U.S.A. (1995). 
[234] H.-K. Kang, J. S. H. Cho, S. S. Wong, Electromigration properties of electroless 
plated Cu metallization, IEEE Electron Device Lett. 13 (1992) 448-450.  
 162
 
[235] T. Nitta, T. Ohmi, T. Hoshi, S. Sakai, K. Sakaibara, S. Imai, T. Shibata, Evalu-
ating the large electromigration resistance of copper interconnects employing a 
newly developed accelerated life-test method, J. Electrochem. Soc. 140 (1993) 
1131-1137. 
[236] C.-K. Hu, J. M. E. Harper, Copper interconnections and reliability, Mater. Chem. 
Phys. 52 (1998) 5-16. 
[237] J. R. Lloyd, J. J. Clement, Electromigration in copper conductors, Thin Solid 
Films 262 (1995) 135-141. 
[238] S. Vaidya, A. K. Sinha, Effect of texture and grain structure on electromigration 
in Al-0.5%Cu thin films, Thin Solid Films 75 (1981) 253-259. 
[239] L. Arnaud, G. Tartavel, T. Berger, D. Mariolle, Y. Gobil, I. Touet, Microstructure 
and electromigration in copper damascene lines, Microelectron. Rel. 40 (2000) 
77-86. 
[240] L. Vanasupa, Y.-C. Joo, P. R. Besser, S. Pramanick, Texture analysis of dama-
scene-fabricated Cu lines by x-ray diffraction and electron backscatter diffraction 
and its impact on electromigration performance, J. Appl. Phys. 85 (1999) 2583-
2590. 
[241] C. Ryu, A. L. S. Loke, T. Nogami, S. S. Wong, Effect of texture on the 
electromigration of CVD copper, 1997 IEEE International Reliability Physics 
Symposium Proceedings: 35th annual, Dallas, Denver, Colorado, April 8-10 
(1997) 201-205. 
[242] C. Ryu, K.-W. Kwon, A. L. S. Loke, H. Lee, T. Nogami, V. M. Dubin, R. A. 
Kavari, G. W. Ray, S. S. Wong, Microstructure and reliability of copper inter-
connects, IEEE Trans. Electron Devices 46 (1999) 1113-1120. 
[243] K. Abe, Y. Harada, H. Onoda, Cu damascene interconnects with crystallographic 
texture control and its electromigration performance, 1998 IEEE International 
Reliability Physics Symposium Proceedings: 36th annual, Reno, Nevada, March 
31 - April 2 (1998) 342-347. 
[244] H. J. Bunge (Ed.), Experimental techniques of texture analysis, DGM 
Informationsgesellschaft-Verlag, Oberursel, Germany (1986). 
[245] E. Zschech, W. Blum, I. Zienert, P. R. Besser, Effect of copper line geometry and 
process parameters on interconnect microstructure and degradation processes, Z. 
Metallkd. 92 (2001) 803-809. 
[246] K. P. Rodbell, J. L. Hurd, P. W. DeHaven, Blanket and local crystallographic 
texture determination in layered Al metallization, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 403 
(1996) 617-626. 
[247] H. J. Bunge, C. Esling (Eds.), Quantitative texture analysis, Deutsche Gesell-
schaft für Metallkunde, Oberursel, Germany (1982). 
[248] M. Leoni, Y. H. Dong, P. Scardi, Strain-texture correlation in r.f. magnetron 
sputtered thin films, Mater. Sci. Forum 321-324 (2000) 439-444. 
[249] P. Scardi, M. Leoni, Y. H. Dong, Texture determination in highly stressed PVD 
thin films, Advances in X-ray Analysis 42 (2000) 492-501. 
[250] W. P. Chernock, P. A. Beck, Analysis of certain errors in the X-ray reflection 
method for the quantitative determination of preferred orientations, J. Appl. Phys. 
23 (1952) 341-345. 
 163
 
[251] L. G. Schulz, Determination of preferred orientation in flat transmission samples 
using a Geiger counter X-ray spectrometer, J. Appl. Phys. 20 (1949) 1030-1033. 
[252] ASTM Standard E81-63, Standard method for preparing quantitative pole figures 
of metals, American National Standards Institute (1969) 137-154. 
[253] K. Helming, Texturapproximation durch Modellkomponenten, Cuvillier-Verlag, 
Göttingen (1998). 
[254] M. McLean, B. Gale, Surface energy anisotropy by an improved thermal grooving 
technique, Phil. Mag. 20 (1969) 1033-1045. 
[255] W. R. Tyson, W. A. Miller, Surface free energies of solid metals: Estimation from 
liquid surface tension measurements, Surf. Sci. 62 (1977) 267-276. 
[256] L. Z. Mezey, J. Giber, The surface free energies of solid chemical elements: 
Calculation from internal free enthalpies of atomization, Jpn. J. Appl. Phys. 21 
(1982) 1569-1571. 
[257] M. Hu, S. Noda, Y. Tsuji, T. Okubo, Y. Yamaguchi, H. Komiyama, Effect of 
interfacial interactions on the initial growth of Cu on clean SiO2 and 3-mercapto-
propyltrimethoxysilane-modified SiO2 substrates, J. Vac. Sci. Technol. A 20 
(2002) 589-596. 
[258] L. E. Murr, Interfacial Phenomena in Metals and Alloys, Addison-Wesley 
Publishing Company, Inc., Advanced Book Program, Reading, Massachusetts, 
U.S.A. (1975). 
[259] S. H. Overbury, P. A. Bertrand, G. A. Somorjai, The surface composition of bi-
nary systems. Prediction of surface phase diagrams of solid solutions, Chem. Rev. 
75 (1975) 547-560. 
[260] J. P. Hirth, J. Lothe, Theory of Dislocations, McGraw-Hill Book Company, New 
York, St. Louis, San Francisco, Toronto, London, Sydney (1968) 40. 
[261] R. W. Hertzberg, Deformation and Fracture Mechanics of Engineering Materials, 
Wiley, New York (1976) 13. 
[262] E. M. Zielinski, R. P. Vinci, J. C. Bravman, The influence of strain energy on ab-
normal grain growth in copper thin films, Appl. Phys. Lett. 67 (1995) 1078-1080. 
[263] R. W. Hoffman, Stresses in thin films: The relevance of grain boundaries and 
impurities, Thin Solid Films 34 (1976) 185-190. 
[264] W. D. Nix, B. M. Clemens, Crystallite coalescence: A mechanism for intrinsic 
tensile stresses in thin films, J. Mater. Res. 14 (1999) 3467-3473. 
[265] S. C. Seel, C. V. Thompson, S. J. Hearne, J. A. Floro, Tensile stress evolution 
during deposition of Volmer-Weber thin films, J. Appl. Phys. 88 (2000) 7079-
7088. 
[266] J. A. Floro, S. J. Hearne, J. A. Hunter, P. Kotula, E. Chason, S. C. Seel, C. V. 
Thompson, The dynamic competition between stress generation and relaxation 
mechanisms during coalescence of Volmer-Weber thin films, J. Appl. Phys. 89 
(2001) 4886-4897. 
[267] E. Chason, B. W. Sheldon, L. B. Freund, J. A. Floro, S. J. Hearne, Origin of com-
pressive residual stress in polycrystalline thin films, Phys. Rev. Lett. 88 (2002) 
156103-1 - 156103-4. 
 164
 
[268] K. Schäfer, G. Beggerow, in: Landolt-Börnstein, II. Band: Eigenschaften der 
Materie in ihren Aggregatzuständen, 1. Teil: Mechanisch-thermische Zustands-
größen, Springer-Verlag, Berlin, Heidelberg, New York (1971) 402 und 429. 
[269] V. Weihnacht, W. Brückner, Abnormal grain growth in {111} textured Cu thin 
films, Thin Solid Films 418 (2002) 136-144. 
[270] H. J. Frost, F. Spaepen, M. F. Ashby, A second report on tilt boundaries in hard 
sphere f.c.c. crystals, Scr. Metall. 16 (1982) 1165-1170. 
[271] M. F. Doerner, W. D. Nix, Stresses and deformation processes in thin films on 
substrates, CRC Crit. Rev. in Solid State Mater. Sci. 14 (1988) 225-268. 
[272] C. V. Thompson, R. Carel, Stress and grain growth in thin films, J. Mech. Phys. 
Solids 44 (1996) 657-673. 
[273] R.-M. Keller, W. Sigle, S. P. Baker, O. Kraft, E. Arzt, In-situ TEM investigation 
during thermal cycling of thin copper films, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 436 
(1997) 221-226. 
[274] R.-M. Keller, W.-M. Kuschke, A. Kretschmann, S. Baker, R. P. Vinci, E. Arzt, 
Influence of film thickness and capping layer on the mechanical properties of 
copper films, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 391 (1995) 309-314. 
[275] H. J. Frost, M. F. Ashby, Deformation-Mechanisms Maps, Pergamon Press, 
Oxford (1982). 
[276] M. D. Thouless, J. Gupta, J. M. E. Harper, Stress development and relaxation in 
copper films during thermal cycling, J. Mater. Res. 8 (1993) 1845-1852. 
[277] H. Gao, L. Zhang, W. D. Nix, C. V. Thompson, E. Arzt, Crack-like grain-bound-
ary diffusion wedges in thin metal films, Acta Mater. 47 (1999) 2865-2878. 
[278] D. Weiss, H. Gao, E. Arzt, Constrained diffusional creep in UHV-produced cop-
per thin films, Acta Mater. 49 (2001) 2395-2403. 
[279] T. J. Balk, G. Dehm, E. Arzt, A new type of dislocation mechanism in ultrathin 
copper films, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 695 (2002) L2.7.1-L2.7.6. 
[280] T. J. Balk, G. Dehm, E. Arzt, Parallel glide: unexpected dislocation motion paral-
lel to the substrate in ultrathin copper films, Acta Mater. 51 (2003) 4471-4485. 
[281] R.-M. Keller, S. P. Baker, E. Arzt, Stress-temperature behavior of unpassivated 
thin copper films, Acta Mater. 47 (1999) 415-426. 
[282] W. D. Nix, Yielding and strain hardening of thin metal films on substrates, Scr. 
Mater. 39 (1998) 545-554. 
[283] V. Weihnacht, W. Brückner, Dislocation accumulation and strengthening in Cu 
thin films, Acta Mater. 49 (2001) 2365-2372. 
[284] R. Venkatraman, J. C. Bravman, Separation of film thickness and grain boundary 
strengthening effects in Al thin films on Si, J. Mater. Res. 7 (1992) 2040-2048. 
[285] C. V. Thompson, The yield stress of polycrystalline thin films, J. Mater. Res. 8 
(1993) 237-238. 
[286] R.-M. Keller, S. P. Baker, E. Arzt, Quantitative analysis of strengthening mecha-
nisms in thin Cu films: Effects of film thickness, grain size, and passivation, J. 
Mater. Res. 13 (1998) 1307-1317. 
[287] T. M. Shaw, L. Gignac, X.-H. Liu, R. R. Rosenberg, E. Levine, P. Mclaughlin, P.-
C. Wang, S. Greco, G. Biery, Stress voiding in wide copper lines, in: S. P. Baker, 
M. A. Korhonen (Eds.), Stress-Induced Phenomena in Metallization: Sixth Inter-
 165
 
national Workshop, Ithaca, New York, U.S.A., July 25-27, 2001, AIP Conference 
Proceedings 612 (2002) 177-183. 
[288] C. Roussel, S. Kordic, O. Sicardy, M. Ignat, L. Dumas, S. Orain, J. C. Barbe, 
Voiding in Cu dual damascene metallization due to Cu densification during ther-
mal stress, in: B. M. Melnick, T. S. Cale, S. Zaima, T. Ohta (Eds.), Advanced 
Metallization Conference 2002, San Diego, California, U.S.A., October 1-3, 2002, 
Materials Research Society Conference Proceedings (2003) 155-160. 
[289] A. von Glasow, A. H. Fischer, M. Hierlemann, S. Penka, F. Ungar, Geometrical 
aspects of stress-induced voiding in copper interconnects, in: B. M. Melnick, T. S. 
Cale, S. Zaima, T. Ohta (Eds.), Advanced Metallization Conference 2002, San 
Diego, California, U.S.A., October 1-3, 2002, Materials Research Society Confe-
rence Proceedings (2003) 161-167. 
[290] B. Eigenmann, E. Macherauch, Röntgenographische Untersuchung von 
Spannungszuständen in Werkstoffen Teil I, Mat.-wiss. u. Werkstofftech. 26 (1995) 
148-160. 
[291] W. Voigt, Lehrbuch der Kristallphysik, Teubner-Verlag, Berlin (1928). 
[292] A. Reuß, Berechnung der Fließgrenze von Mischkristallen auf Grund der Plastizi-
tätsbedingung für Einkristalle, Z. für angew. Math. und Mech. 9 (1929) 49-58. 
[293] H. Neerfeld, Zur Spannungsberechnung aus röntgenographischen 
Dehnungsmessungen, Mitt. K.-Wilh.-Inst. Eisenforschg. 24 (1942) 61-70. 
[294] R. Hill, The elastic behaviour of a crystalline aggregate, Proc. Phys. Soc. A 65 
(1952) 349-354. 
[295] R. W. Cheary, A. A. Coelho (1996). Programs XFIT and FOURYA, deposited in 
CCP14 Powder Diffraction Library, Engineering and Physical Sciences Research 
Council, Daresbury Laboratory, Warrington, England. 
(http://www.ccp14.ac.uk/tutorial/xfit-95/xfit.htm) 
[296] I. C. Noyan, J. B. Cohen, Residual Stress, Measurement by Diffraction and Inter-
pretation, Springer-Verlag, New York, Berlin, Heidelberg, London, Paris, Tokyo 
(1987). 
[297] R. W. Vook, F. Witt, Thermally induced strains in evaporated films, J. Appl. 
Phys. 36 (1965) 2169-2171. 
[298] M. van Leeuwen, J.-D. Kamminga, E. J. Mittemeijer, Diffraction stress analysis 
of thin films: Modeling and experimental evaluation of elastic constants and grain 
interaction, J. Appl. Phys. 86 (1999) 1904-1914. 
[299] J. Stickforth, Über den Zusammenhang zwischen röntgenographischer Gitterdeh-
nung und makroskopischen elastischen Spannungen, Techn. Mitt. Krupp Forsch.-
Ber. 24 (1966) 89-102. 
[300] M. Leoni, U. Welzel, P. Lamparter, E. J. Mittemeijer, J.-D. Kamminga, Diffrac-
tion analysis of internal strain-stress fields in textured, transversely isotropic thin 
films: theoretical basis and simulation, Phil. Mag. A 81 (2001) 597-623. 
[301] K. Maex, M. R. Baklanov, D. Shamiryan, F. Iacopi, S. H. Brongersma, Z. S. 
Yanovitskaya, Low dielectric constant materials for microelectronics, J. Appl. 









R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, V. Hoffmann, K. Wetzig, Ch. Wenger, H.-J. Engelmann, 
Ch. Wenzel, E. Zschech, J. W. Bartha, Structure and thermal stability of graded Ta-TaN dif-
fusion barriers between Cu and SiO2, Thin Solid Films 437 (2003) 248-256. 
 
R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, V. Hoffmann, K. Wetzig, Ch. Wenger, H.-J. Engelmann, 
Ch. Wenzel, E. Zschech, Degradation mechanisms of Ta and Ta-Si diffusion barriers during 
thermal stressing, Thin Solid Films 458 (2004) 237-245. 
 
R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, V. Hoffmann, K. Wetzig, H.-J. Engelmann, E. Zschech, 
Comparison of the annealing behavior of thin Ta films deposited onto Si and SiO2 substrates, 
Anal. Bioanal. Chem. 379 (2004) 568-575. 
 
R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, A. Voss, J. Acker, V. Hoffmann, K. Wetzig, H.-J. 
Engelmann, E. Zschech, H. Heuer, Ch. Wenzel, Influence of nitrogen content on the crystalli-
zation behavior of thin Ta-Si-N diffusion barriers, Thin Solid Films 468 (2004) 183-192. 
 
Beiträge zu Sammelwerken/Tagungsbänden 
 
M. Hecker, R. Hübner, N. Mattern, V. Hoffmann, A. Voss, C. Vogt, K. Wetzig, Microstruc-
ture and thermal stability of ultrathin Ta-based diffusion barriers, Annual Report of the 
Leibniz Institute of Solid State and Materials Research (2001) 45-47. 
 
R. Hübner, K. Wetzig, Structure and thermal stability of ultra-thin diffusion barriers for cop-
per metallization, Acta Cryst. A58 (Supplement) (2002) C347. 
 
Ch. Wenger, R. Hübner, Ch. Wenzel, M. Reinicke, M. Hecker, N. Mattern, K. Wetzig, J. 
Baumann, S. Schulz, J. W. Bartha, H.-J. Engelmann, E. Zschech, Stability of graded Ta-TaN-
Ta and single layer TaSiN diffusion barriers for copper interconnect systems, in: B. M. 
Melnick, T. S. Cale, S. Zaima, T. Ohta (Eds.), Advanced Metallization Conference 2002, San 
Diego, California, U.S.A., October 1-3, 2002, Materials Research Society Conference Pro-
ceedings (2003) 847-851. 
 
H.-J. Engelmann, R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, C. Wenzel, E. Zschech, K. Wetzig, Mi-
crostructure and degradation mechanisms of TaSiN diffusion barriers for Cu interconnects, 
in: T. Gemming, M. Lehmann, H. Lichte, K. Wetzig (Eds.), Proceedings of the Microscopy 
Conference MC 2003, Dresden, Germany, September 7-12, 2003, Microscopy and Micro-
analysis Vol. 9, Suppl. 3 (2003) 248-249. 
 167
 
J. Acker, A. Voß, I. Mönch, R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, K. Wetzig, Determination of 
copper traces in thin film diffusion barrier materials, Annual Report of the Leibniz Institute 




R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, K. Wetzig, Structure and thermal stability of ultra-thin 
tantalum-based films, 5th Autumn School „X-ray scattering from surfaces and thin layers“, 
Smolenice, Slovakia, September 12-15, 2001. 
 
R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, K. Wetzig, Struktur und thermische Stabilität von ultra-
dünnen Tantal-Silizium-Stickstoff-Diffusionsbarrieren für die Kupfermetallisierung, Früh-
jahrstagung der Deutschen Physikalischen Gesellschaft, Regensburg, 11.-15. März 2002, 
Vortrag DS 6.1. 
 
R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, K. Wetzig, Diffusion phenomena in ultrathin Ta-based 
barrier layers for Cu metallization, Frühjahrstagung der Deutschen Physikalischen Gesell-
schaft, Dresden, 24.-28. März 2003, Vortrag DS 20.1. 
 
R. Hübner, M. Hecker, N. Mattern, K. Wetzig, Annealing behavior of thin Ta films deposited 





R. Hübner, K. Wetzig, Structure and thermal stability of ultra-thin diffusion barriers for cop-
per metallization, XIX Congress and General Assembly of the International Union of Crys-
tallography, Geneva, Switzerland, August 6-10, 2002. 
 
R. Hübner, M. Hecker, V. Hoffmann, C. Wenzel, H.-J. Engelmann, N. Mattern, K. Wetzig, E. 
Zschech, Influence of nitrogen content on the microstructure and thermal stability of thin Ta-
Si-N diffusion barriers for Cu metallization, EUROMAT 2003, Lausanne, Switzerland, Sep-
















Die vorliegende Arbeit wurde im Zeitraum März 2001 bis Juni 2004 am Leibniz-Institut für 
Festkörper- und Werkstoffforschung (IFW) Dresden unter der wissenschaftlichen Betreuung 
von Herrn Prof. Dr. rer. nat. habil. K. Wetzig (Direktor des Instituts für Festkörperanalytik 
und Strukturforschung, IFS) und Herrn Dr. rer. nat. M. Hecker (IFW Dresden, Abt. Röntgen-
strukturforschung) angefertigt. 
 
Es haben zuvor keine erfolglosen Promotionsversuche stattgefunden. 
 
Hiermit erkläre ich, dass ich die bestehende Prüfungsordnung der Fakultät Mathematik und 









Hiermit versichere ich, dass ich die vorliegende Arbeit ohne unzulässige Hilfe Dritter und 
ohne Benutzung anderer als der angegebenen Hilfsmittel angefertigt habe; die aus fremden 
Quellen direkt oder indirekt übernommenen Gedanken sind als solche kenntlich gemacht. Die 
Arbeit wurde bisher weder im Inland noch im Ausland in gleicher oder ähnlicher Form einer 


















Hiermit möchte ich mich bei all denjenigen Personen bedanken, die direkt oder indirekt zum 
Entstehen dieser Arbeit beigetragen haben. Für die technische und finanzielle Unterstützung 
danke ich dem Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden sowie dem 
Bundesministerium für Bildung und Forschung. 
 
Herrn Prof. Dr. K. Wetzig danke ich für die Ermöglichung dieser Arbeit, die akademische 
Betreuung, sein förderndes Interesse sowie die Übernahme des ersten Gutachtens. 
 
Herrn Prof. Dr. P. Paufler und Herrn Prof. Dr. T. Geßner danke ich für die bereitwillige Über-
nahme der weiteren Gutachten. 
 
Für die stete Unterstützung bei der Bewältigung verschiedenster Problemstellungen und die 
zahlreichen nützlichen Hinweise danke ich meinem Betreuer Herrn Dr. M. Hecker. Diesbe-
züglich gebührt mein Dank auch Herrn Dr. N. Mattern. 
 
Ich danke ferner den Herren Dr. Ch. Wenger (ehemals TU Dresden) und H. Heuer (TU Dres-
den) für die unkomplizierte und sehr sorgfältige Herstellung der Proben, die eine solide 
Grundlage für die Untersuchungen in dieser Arbeit bildeten. 
 
Für die Durchführung der unzähligen Wärmebehandlungen möchte ich mich ganz herzlich bei 
den Herren J. Fischer, S. Neumann und H.-P. Trinks bedanken. 
 
Ein besonderes Dankeschön gilt Frau I. Wetzig, die mit großem Interesse und viel Engage-
ment die GDOES-Messungen durchführte. Für Hinweise bei der Interpretation der erhaltenen 
Tiefenprofilverläufe bedanke ich mich bei Herrn Dr. V. Hoffmann. 
 
Für die umfangreichen und sehr detaillierten TEM-Untersuchungen sowie die anregenden 
Diskussionen danke ich ganz herzlich Herrn Dr. H.-J. Engelmann (AMD Saxony). 
 
Ein besonderer Dank geht an Herrn Dr. R. Reiche für die Durchführung der AES-Messungen 
und die vielen gemeinsamen Gespräche. 
 
Bei Frau A. Voß und Herrn Dr. Acker möchte ich mich ganz herzlich für ihr Engagement bei 
der Durchführung der Cu-Spurenanalyse mittels AAS bedanken. 
 
Frau R. Vogel sei für die Aufnahme der Spannungs-Temperatur-Kurven gedankt. Bei deren 
Interpretation unterstützten mich tatkräftig Herr Dr. W. Brückner und Herr S. Strehle, wofür 
ich mich sehr bedanke. 
 
Herrn D. Gehre (AMD Saxony) danke ich für die Durchführung der SIMS-Messungen. 
 
Ich möchte mich weiterhin bei den BMBF-Projektpartnern von AMD Saxony (Herrn Dr. E. 
Zschech, Herrn Dr. H.-J. Engelmann), vom Institut für Halbleiter- und Mikrosystemtechnik 
 170
 
der TU Dresden (Herrn Prof. Dr. J. W. Bartha, Herrn Dr. Ch. Wenzel, Herrn Dr. Ch. Wenger, 
Herrn H. Heuer) und vom Zentrum für Mikrotechnologien der TU Chemnitz (Herrn Prof. Dr. 
T. Geßner, Herrn Dr. S. Schulz, Frau R. Ecke, Herrn S. Zimmermann) bedanken. Ein beson-
derer Dank gebührt Herrn Dr. E. Zschech für die hervorragende Koordination des Projekts. 
Die regelmäßigen gemeinsamen Treffen waren für alle Beteiligten sehr gewinnbringend. 
 
Allen Mitarbeitern des Instituts für Festkörperanalytik und Strukturforschung und speziell der 
Abteilung Röntgenstrukturforschung sei für die freundliche Aufnahme während der Anferti-
gung dieser Arbeit gedankt. 
 
 
Mein ganz besonderer Dank gebührt meinen Eltern für die stete Unterstützung während der 
gesamten Promotionszeit. 
 
